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ASPECTS OF IRRADIATION DAMAGE IN BERYLLIUM OXIDE 


F. J. P. CLARKE and J. WILLIAMS 
UKAEA Research Group, Metallurgy Division, AHRE, Harwell, Berks., UK 


Received 19 December 1960 


The results of published British experiments on the 
effects of reactor irradiation on certain physical 
properties of hot-pressed beryllium oxide are sum- 
marised and discussed, particular reference being made 
to the technological implications. 


Les résultats des expériences anglaises publiées sur 
if g I 

les effets de Virradiation dans un réacteur sur certaines 

propriétés physiques de oxyde de béryllium comprimé 


1. Introduction 


The experimental results relating to the 
British irradiation programme on beryllium 
oxide are given in detail elsewhere 1). In the 
present paper these results will be summarised 
very briefly and discussed especially with 
reference to the published results of other 
workers. Allintegrated neutron fluxes mentioned 
refer to values for neutrons with energies greater 
than 1 MeV; the epithermal flux might be as 
much as ten times this. 


2. Summary of Results to be Discussed 


The mechanical properties of BeO which were 
measured seemed to be changed little by ex- 
posure to an integrated neutron flux of 1.5 x 1019 
nvt. Maximum fractional changes observed 
were + 2 x 10-%in resonant frequency, +2 x 10-1 
in rupture strength. There was a maximum 
fractional volume change of + 10-3; this volume 
change was density dependent in a manner to 
be discussed below. No gas evolution greater 
than 5x 10-3 ce of gas at NTP per cc of BeO 
was produced by heating specimens up to 
2000° C, providing residual water had been 
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a chaud sont résumés et discutés en insistant particu- 
liérement sur les conséquences technologiques. 


Es werden die Ergebnisse der ver6ffentlichten briti- 
sehen Experimente tiber den Einfluss von Reaktor- 
bestrahlung auf gewisse physikalische Eigenschaften 
von heissgepresstem Berylliumoxyd zusammengefasst 
und diskutiert. Besonderer Wert wird dabei auf die 
technologischen Schlussfolgerungen gelegt. 


baked out of the specimens. Amounts of gas 
comparable to those obtained by US workers 2) 
were obtained if baking was not carried out 
prior to irradiation. This gas probably results 
from an irradiation-induced reaction between 
the water and the carbon left from hot pressing, 
and is not produced in cold pressed and sintered 
specimens. 


3. Discussion 


The most important aspect of the British 
results !) relates to the density dependence of 
the irradiation induced growth, a phenomenon 
also found by French workers?) at higher 
irradiation doses. To illustrate this phenomenon 
let us take the macroscopic linear expansion to 
be expected from lattice parameter changes, 
in a randomly oriented compact of theoretical 
density, to be w. Then if the measured fractional 
expansion is y and z for samples of density 
d, and dz, it is found that: 


Z2>"“>y (1) 
where 


dy=2.8 g/cm? and d2:=2.91 g/cm? 
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This is illustrated in fig. 1. Unfortunately the 
limits of accuracy of the X-ray measurements ') 
do not enable this to be any more than a strong 
suggestion though one concordant with French 
results 3). If valid, explanations may be ad- 
vanced, taking into consideration the observed 
anisotropy in the lattice parameter changes. 
It is found that Ac/e>3 Aa/a, where Aa/a and 
Ac/e are the fractional expansions along the 
a and c axes respectively. This anisotropic 
expansion considered in conjunction with rela- 
tion (1) suggests that the expansion of individual 
grains is resulting in void or microcrack forma- 
tion at grain boundaries in the case of the 
higher density samples. In the lower density 
samples the observed growth is smaller than 
that predicted presumably because the aniso- 
tropy in the expansion of individual grains is 
absorbed in the greater pore space available. 
Anisotropy of irradiation growth, coupled with 
the development of preferred grain orientation 
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Fig. 1. Comparison of irradiation-induced changes 


in linear dimensions: (i) measured with a comparator, 

and (ii) by measurement of changes in the a and c 

lattice parameters; Al/l is calculated from the latter: 
Alj/l = 4 [(Ae/c) + 2 (Aa/a)]. 
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during hot-pressing, is not believed to be a 
valid alternative explanation. Whilst some 
measure of preferred orientation may be induced 
by hot-pressing it should not vary appreciably 
between specimens differing in density by 
only 4%. 

The increase in rupture strength indicates 
that any grain boundary weakening due to the 
presence of voids is not reflected in the macro- 
scopic strength of the compact. This might 
seem to contradict the suggested presence of 
voids or microcracks. However, Clarke and 
Sambell 4) have shown that in single crystals 
of magnesium oxide, dislocation movements are 
necessary before microcracks below the critical 
Griffith size can propagate; and since the dis- 
placed atoms produced by neutron irradiation 
almost certainly result in the raising of the 
critical shear stress, then the fracture strength 
of a material containing microcracks below the 
critical Griffith size will also be raised. The 
critical Griffith size for BeO may be obtained 
approximately from the original Griffith equa- 


tion °) 
2 
a ET 
TOC 


R = fracture stress = 
E = Young’s Modulus = 


T = surface energy 7 10° ergs/em2 


where, for BeO 


10° dynes/em2 
10!2 dynes/em2 


o = Poisson’s ratio = 0.2 
2c = crack length, 
whence c ~ 3x 10-3 cm. 


Hence until microcracks reach this size, or 
until the irradiation hardening increases the 
stress to the critical value for the size of crack 
present, the rupture strength of the compact 
should not be reduced. Should one of these 
conditions occur prior to irradiation damage 
saturation, however, the strength would be 
expected to deteriorate. 

Fig. 1 suggests that the irradiation damage 
is not saturating up to the integrated fluxes of 
our own experiments and, if the extrapolation 
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to the French results is at all valid, may not be 
saturating at a much higher dose. 

An approximate calculation of the number of 
defects present indicates that the lattice may 
be able to absorb many more defects. The 
strength constants *) for defects in BeO are 
not known but for an interstitial-vacancy pair 
is unlikely to exceed 0.3 200 where {oo is the 
equilibrium atomic volume under zero tension ”). 
It is unlikely to be greater than this because a 
high proportion of the vacancies is probably 
occupied by electrons which would tend to 
reduce the lattice expansion. Furthermore if 
the type of bonding present were appreciably 
covalent, one might expect a lattice contraction 
to occur around a vacancy which would make 
the vacancy-interstitial strength constant the 
difference between two terms and hence smaller 
still. However, with the value of 0.3 299 the 
number of defects is given by 

an AY, 1 


Ve 1.24 Qoo 


where 


AV/V =fractional volume expansion assuming 
an isotropic elastic medium, and 


A=a constant depending on Poisson’s ratio. 
This becomes for BeO (ref. ”)) 


Vee | 
Pays 


where f is the fractional number of displaced 
atoms. 
Hence with 


AV|V =5 x 10-4 from the lattice expansion data, 
fae LO. 


An assumption implicit in this calculation is 
that no appreciable strain field overlapping has 
occurred and this is justified by there being no 
evidence of saturation in the experimental 
“expansion-dose”’ relation of fig. 1. While this 
calculation can be regarded as only of order-of- 
magnitude validity it does suggest that satura- 
tion will probably set in between 102° and 
1021 nvt (ie. f=10-3 to 10-2). The present 
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British experiments are designed to go up to 
a dose of 1021 nvt to cover the expected satura- 
tion range. It is emphasized that these con- 
clusions relate to relatively high density material 
(2.91 g/cm3) and the integrated neutron fluxes 
quoted refer to neutrons of energy greater than 
1 MeV; the epithermal neutron flux might be 
as much as ten times greater than this. 

The production of helium via the (n, «) 
reaction has been ignored in these considerations 
because less than 0.01 ce of gas at NTP per ce 
of BeO should be produced at the highest dose 
and this amount is considered insufficient to 
cause the observed changes. However, this will 
be an important factor at higher irradiation 
doses. 

A gas evolution during the irradiation of 
hot-pressed material seems to result from the 
reaction between residual carbon and some 
adsorbed or absorbed phase. The exact mecha- 
nism whereby this reaction occurs in a low 
porosity body is not at all clear. Whatever the 
mechanism, however, the importance of careful 
pre-irradiation treatment of beryllia cannot be 
overstressed. 

The mechanical property changes are too 
small to warrant further detailed comment, 
with the exception of those observed in certain 
hot-pressed specimens obtained from the French 
CEA, Saclay, which differed in both sign and 
magnitude from comparable results on British 
specimens !). These significant differences can- 
not be explained in terms of irradiation damage 
alone since both British and French specimens 
were irradiated in the same cans; the reason 
for the differences probably lies in the different 
preparation histories of the two samples. This 
result emphasises the necessity of linking irradi- 
ation induced changes not only with irradiation 
conditions but with specimen preparation con- 
ditions as well. 


4. Technological Implications 


Beryllia may find use as a reactor material, 
either as a moderator or as a canning material. 
If it is used as a moderator in a gas-cooled 
system, there will be no need to use beryllia of 
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the highest possible density, so no growth 
problem exists up to 5x 1020 nvt. However, 
as a moderator, on economic grounds it will 
have to have a long in-pile life and could there- 
fore expect to receive fast neutron doses in 
excess of 1022 nvt. At such doses a considerable 
amount of helium will have been generated and 
if the moderator is to be used at temperatures 
in excess of ca 900° C, swelling could become a 
limiting design feature. 

If beryllia is used as a canning material, 
impermeability is a primary requisite, so that 
high density beryllia will be needed, with con- 
sequent aggravation of the growth problem. 
The temperature of the can will be higher than 
that of the moderator, thus aggravating the 
swelling problem. However the can will be a 
replaceable component whose life may be 
determined by that of the fuel, so that its 
radiation dose could be a factor of ten less than 
that of the moderator. In addition to dimensional 
stability in service, impermeability must also 
remain unaffected. Whether or not continuous 
grain boundary cracking occurs, due to growth, 
or whether gas bubbles are precipitated at grain 
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boundaries and become linked up, are features 
of vital importance to the suitability of beryllia 
as a can; these features are not necessarily so 
important in its use as a moderator. 
Unequivocal evidence on the stability of 
beryllia of varying density at high and low 
temperatures at doses of >5x 1029 nvt (fast 
neutrons) is not at present available. The 
current UK beryllia irradiation programme, 
that will be yielding results at the end of 1961, 
has been designed partly to fill this need. 
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Certain property changes caused by reactor irradiation 
at ca. 100°C in hot pressed beryllium oxide are 
recorded. The neutron doses were in the range 
2 x 1018 — 1.5 x 1019 nvt, referred to neutrons with 
energies greater than 1 MeV. Maximum fractional 
changes observed were: 4 < 10-4 in macroscopic 
growth, 5.5 x 10-4 and 1.8 x 10-4 expansion in ¢ 
and @ axes respectively, 2 x 10-3 and 2 x 1071 
increases in resonant frequency and rupture strength 
respectively. Attention is drawn to the importance of 
removing residual water prior to canning. 


Certains changements de propriétés causés par lirra- 
diation dans un réacteur ont été observés dans l’oxyde 
de beryllium comprimé a chaud. Les doses de neutrons 
dans le spectre d’énergie supérieures & 1 MeV étaient 
comprises entre 2 x 1018 a 1,5 x 1019 Les 
variations maxima de propriétés que lon a observé 
sont les suivantes: 4 x 10-4 de croissance macrosco- 
pique, 5,5 x 10-4 et 1,8 x 10-4 d’expansion suivant 


nvt. 


1. Introduction 

This paper gives the results of a preliminary 
programme designed to determine the effects of 
reactor irradiation on some physical properties 
of beryllium oxide. The irradiations were made 
in the British Windscale reactors between 
October 1956 and October 1957 and more 
recently in the DIDO reactor at AERE. The 
neutron flux spectra were quite different in each 
of the various reactor facilities used and the 
only information common to all irradiations 
was the integrated dose of neutrons with 
energies greater than 1 MeV; this parameter 
has therefore been used throughout the paper 
to specify the irradiation dose. Ivradiation- 


les axes c et a respectivement, 2 x 10-3 et 2 x 10-4 
d’accroissement dans la fréquence de résonance et 
dans la charge de rupture respectivement. L’attention 
est attirée sur l’importance d’éliminer l’eau résiduelle 
avant le gainage. 


Es wird tiber gewisse Veraénderungen der Eigen- 
schaften von heissgepresstem Berylliumoxyd berichtet, 
die durch Reaktorbestrahlung bei etwa 100° C ver- 
ursacht wurden. Die Neutronendosen lagen zwischen 
2 x 108 und 1,5 x 10!® nvt. Die Energie der be- 
treffenden Neutronen war grosser als ein MeV. Als 
maximale Higenschaftsanderungen wurden beobachtet : 
Dimensionsénderungen mit emem Vergrdsserungs- 
faktor von 4 x 10-4, Dehnung der c-Achse um 
5,5 x 10-4 und der a-Achse um 1,8 x 10-4, em 
Ansteigen der Resonanzfrequenz um 2 x 10-3 und 
der Bruchfestigkeit um 2 <x 10-1. Besonders zu be- 
achten ist, dass es wichtig ist, das zurtickbleibende 
Wasser abzuleiten. 


induced changes showed a scatter typical of 
that found in the physical properties of poly- 
crystalline ceramics, and so the analysis of such 
results had to be made statistically. Wherever 
possible such results have been presented to 
accord with the recommendations of the British 
Standards Institution 1). 


2. Specimens 


British specimens were obtained from the 
Milford Haven Agency factory of Murex Ltd., 
and a description of their purity and methods 
of fabrication is given in Appendix IT. Specimen 
sizes for the different measurements were as 
follows: 


+ On attachment from Indian Atomic Energy Establishment, Trombay, Bombay, India. 


Ws) 


126 Be dia Pe OL ATR KGa Gs 


Rupture strength 


0.60 cm square x 5.1 cm long. 


Resonant frequency 


0.60 em square x 10.0 cm long. 


Growth 
small samples 0.85 cm square x 2.5 cm long 
were cut from one large hot-pressed block 
and the end faces lapped to give an optical 
finish. The growth was measured in the 
long direction. 


The hot pressed samples had bulk densities 
of 2.8 g/em3 and 2.91 g/cm?. Some of the 
2.80 g/em® and all the 2.91 g/cm? samples 
contained sufficient carbon from the method 
of preparation to make them black. This carbon 
had some effect on the physical properties, and 
so, where necessary, results have been grouped 
by the samples’ colour, i.e. black or white. 

Cold pressed and sintered specimens had a 
bulk density of 1.92 g/cm? and were used for 
some of the gas evolution experiments. 

French specimens for resonant frequency 
experiments, of densities 1.86 g/em® and 2.82 
g/cm3, were supplied by the CEA, Saclay. They 
were hot pressed and the higher density samples 
contained rather more carbon (as judged by 
their colour) than the British samples. The 
sample size was 0.6 cm dia. x10 cm long. 


3. Experimental details 

The rupture strength was obtained by frac- 
turing the specimen under four-point loading 
conditions on a Hounsfield tensometer. 

The resonant frequency was obtained by 
suspending the specimens at either end by 
cotton threads. One thread was attached to a 
Goodman’s vibration generator and the other 
to a pick-up coil. The fundamental resonant 
condition was detected by displaying the pick-up 
signal on an oscilloscope and adjusting the 
oscillator frequency until a maximum signal 
amplitude was obtained. It was found that the 
exact positions from which the specimens were 
suspended influenced the resonant frequency 
obtained. It was found experimentally that 
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reproducibility was obtainable to within +5 
cycles in 6500 (0.08 %). The distance between 
the suspensions was 8 cm. 

Growth was measured by comparing the 
length of specimens, before and after irradiation, 
with a standard of beryllium oxide. All measu- 
rements were made on a Sigma comparator at 
a temperature controlled to +4° C. 

Lattice parameter changes were measured in 
a manner similar to that used by Bacon and 
Wilson 2). 

For gas evolution measurements samples of 
beryllia were crushed into pieces about 2 mm 
diameter. These were placed in a small tantalum 
crucible, itself in a silica vessel as shown in 
fig. 1. The tantalum crucible was heated by 
lowering the containing silica vessel into the 
coil of an induction furnace also shown. The 
whole container could be evacuated and the 
resulting pressure measured in one of two ways. 
During evacuation, pressures in the range 
10-3-10-5 mms of mercury were measured with 
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an ionisation gauge mounted just above the 
tap A. On closing this tap, pressures in the 
range | to 10-3? mm of mercury were measured 
using an Edwards “Vacustat’? McLeod type 
gauge. Sample temperatures were measured by 
means of an optical pyrometer accurate to 
within +100°C at 2000° C, the temperature 
to which all samples were heated. 
Measurements were made in the following 
manner. The glass container was evacuated to 
10-4 mm of mercury, the BeO being in the arm 
at B. The tantalum crucible was then degassed 
under continuous evacuation by heating to 
2000° C until pressure measurements indicated 
that no further gas was being evolved. The 
heating was turned off and after cooling the 
BeO was dropped into the degassed crucible. 
The whole was evacuated continuously at 
10-4 mm of mercury for 16 hours. The tap to 
the evacuating system was then closed and the 
induction heating turned on again. During this 
heating the pressure was measured at regular 


RE-EVACUATED 
EATING _ 


H 


ON OFF 


PRESSURE Cc Hg) 


1 L = E I 
fo) 4 8 12 1S 20 a4 28 


TIME (MIN ) 


Fig. 2. Pressure-time plot representing the course 


of a gas evolution experiment f. 


+ The reasons for the behaviour represented in 
this graph, especially the repeated saturation in 
pressure, are unknown. The only significant conclusion 
to be drawn from these experiments is that the 
presence of water vapour during irradiation has a 
special effect which can be avoided by appropriate 
pre-irradiation treatment. 
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intervals, and after the heating had been turned 
off, the measurements were continued until the 
pressure reached a minimum value. The heating 
series was then repeated, and a typical plot of 
pressure against time during these operations is 
shown in fig. 2, for a hot-pressed unirradiated 
specimen. The leak rate was such as to raise 
the pressure of the closed system by 10-4 mm 
of mercury per minute over the range of time 
of the experiment, and the pressure readings 
are accurate to better than +20 %. 

Except where otherwise stated, all samples 
were baked in an oven at 125-150° C for over 
24 hours prior to canning for irradiation. 
Specimens were sealed in a welded aluminium 
vessel containing helium, and the whole placed 
in the reactor. 


4. Results 


The results are summarised in tables 1-3. 

The resonant frequencies (table 1) of the 
British samples varied between 6250 and 7500, 
and of the French samples between 2700 and 2900 
for the high density material and 5300 and 6000 
for that of low density. The appropriate 
statistical distributions for the unirradiated 
specimens are summarised at the bottom of 
table 1. Each specimen was vibrated along each 
of the four faces in turn before and after 
irradiation, and the percentage change calcu- 
lated for each face and each specimen. 

The results from the growth measurements 
(table 2) are given fully since they are few in 
number. Each pair of results in the columns 
was made on a different specimen and each 
result of the pair on the same specimen on 
different days. The results were reproducible 
to 5x 10% im (1.25 x 10 cm). 

Next to the growth measurements are shown 
the lattice parameter changes as deduced from 
X-ray measurements. These are shown in three 
columns. In the first two the fractional irradi- 
ation-induced changes are given, and in the 
third column is the average fractional length 
change Al/l to be expected in a compact of 
theoretical density and in which the grains are 
randomly oriented. This is obtained from the 
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TABLE | 


Irradiation-induced changes in Rupture Modulus and resonant frequency of beryllium oxide given er 
reactor exposures. The integrated neutron flux given is for neutrons with energies greater than 1 MeV. 
(Temperature of irradiation ca 100° C) 

| 


| | 95 % Confidence limits by oped 
Typ2rof Type of | arithmetic | Standard | Number of |———~ = ee Irradiation 
ement | specimen oe Standard deviation lose (nvt) 
eye ae oe mean deviation results Mean oe dose 
and units (g/em) / | lower upper | 
| | 
Rupture White 1.94 0.26 24 0.1 0.2 | 0.4 unirradiated 
strength 2.8 1.90 0.38 51 1 Oa O29 HOO 6 x 1018 
(104 psi) 2.10 0.25 17 0.13 0.18 0.38 1019 
2.40 0.31 21 | 0.14 0.24 0.45 £5 10M 
Black 1.60 0.22 30 0.1 0.2 } 0.3 unirradiated 
2.8 1.60 0.25 30 Os 0.2 0.3 | 6 xX LO 
1.95 0.22 30 0.08 0.17 | 08 1.5 x 101 
Resonant British | Negligible = 40 _ == = | 6. xo 
frequency 2.8 0.18 0.06 28 0.02 0.04 0.08 | 1019 
(% change) 0.17 0.10 36 0.03 0.08 0.13 1.5 x 1019 
French | — 0.2 0.08 0.05 0.06 0.14 6 Sx 10k 
1.86 — 0.38 0.09 2 0.06 0.06 0.16 1032 
— 0.41 0.08 12 0.05 0.06 Od4 | 1:5 5 102? 
French — 1.0 0.06 12 0.04 0.04 OSLO 6) eae 
2.8 — 1.2 0.07 8 0.06 0.05 0.15 1019 
Distribution British 6698 1183 104 234 1040 1370 
in resonant 2.8 
frequencies French 5660 960 36 310 790 1230 
(unirradiated) 1.86 
French 2821 248 28 96 196 348 
2.8 
approximation: present, these minimum pressures should be 
reater for irradiated than unirradiated speci- 
(Al/l) = }[Ae/e) + 2(Aa/a)] ae 7 


Specimens given the highest irradiation doses 
have been heated at various temperatures up 
to 2000° C and fracture faces examined under 
the electron microscope. No evidence of bubble 
formation was found in specimens from which 
the residual water had been removed prior to 
irradiation. 

The results of the gas evolution experiments 
are shown in table 3. The experiments are 
represented by quoting the minimum pressure 
which the system reached after each of the 
three heatings as shown in fig. 2. Thus if gas 
connected with the irradiated specimen is 


mens; if any gas is left in the solid after the 
first heating this would raise the pressure even 
more on the subsequent heating. In the final 
column the volume of gas per unit volume of 
beryllia is quoted. The gases evolved for the 
unbaked and irradiated samples were analysed 
mass spectrographically which showed the 
presence of N2/CO and COs. The quantity of 
gas was insufficient to allow analysis in all 
other cases. 

Samples irradiated in DIDO for 5 x 1019 nvt 
(>1 MeV) revealed no stored energy in the 
range 100-500° C greater than 2 cal/g. For this 
reason no stored energy measurements were 
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TABLE 2 


Trradiation-induced linear dimensional changes measured with a comparator (growth) and by measurement 
of lattice parameter changes in the c and a axes. (Temperature of irradiation ca 100° C) 


(Al/l) = 3[(4e/c) + 2(Aa/a)] 


Integrated Growth (10-6 in.) (+ 5 X 10-6 in.) Lattice expansion (10~°) 
neutron dose Density (g/em?) 
(energies > 1 MeV) 2.8 | 2.91 Aaja (+ 20)| Ac/e (+ 30)| Al/l (calc.) 
we) Results | Average Results “Average 
2 «x Lot 29 30 30 40 42 47 
30 31 48.5 49 
ames 45.5 43 93.5 93 
54.5 55 64 97 94 96.5 
esa) ADL 102 99.5 
@ S< IKONS 89 85 90 153 154 155 
93 93 156 157 70 220 120 
1019 134 134 137 205.5 205 205.5 90 290 156 
140 140 206 205.5 
1D) el O12 208) 92209" 210 396 396 397.3 180 550 300 
212 212 398.5 398.5 
TABLE 3 


Comparative results of gas evolution produced by heating in irradiated and unirradiated samples 


: 6 mh ee of gas 
Specimen Mass Final pressures (mm) see 2 aeer. ENE 
Treatment Sees fe aes ec of BeO 
ype (g) ; x 
1 2 3 (<OR3) 
unirradiated unbaked is alae 0.112 0.002 0.004 0.004 2 
baked EP EL: 0.140 0.003 0.002 0.001 2.4 
baked EU EL 0.166 0.0025 0.002 0.0015 1 
unbaked CPS 0.108 0.004 0.004 0.002 3 
baked CPS 0.109 0.005 0.004 0.003 3.1 
baked CPS 0.101 0.004 0.004 — 3.4 
irradiated unbaked 1shPab 0.126 0.3 0.4 0.07 200 
baked EPL 0.116 0.005 0.004 0.001 5.8 
baked HPH 0.148 0.004 0.003 0.002 3.4 
unbaked CPS 0.110 0.5 0.6 0.01 3 
baked CPS 0.108 0.005 0.005 0.004 4.3 
baked CPS 0.106 0.005 0.005 0.004 4.3 
+ HPH = hot-pressed samples. CPS = cold-pressed and sintered samples. 


tt The course of this experiment is represented by fig. 2. 
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made on the irradiated samples of the present 
work, all of which had irradiation doses less 
than 5 x 10!9 nvt. 


5. Discussion 


The rupture strength results of table 1 
indicate that for doses under 1.5 x 1019 nvt, the 
irradiation-induced changes are negligible. At 
a dose of 1.5 x 10! nvt, a small but significant 
increase has occurred of similar percentage in 
both types of specimen, i.e. those heavily con- 
taminated and those lightly contaminated with 
carbon. 

The Resonant Frequency results of table 1 
indicate that significant changes occur at all 
but the lowest dose (6 x 1018 nvt). These changes 
are recorded graphically in fig. 3. The most 
remarkable finding is that both the sign and 
the magnitude of the effect are different in the 
two types of BeO tested, i.e. French and 
British. The sign of the changes observed in 
respect of the French samples is consistent with 
that reported by Elston and Caillat 3). It can 
be concluded that either the different methods 
of preparation or the different impurities present 
are responsible for the observed differences in 
irradiation-induced behaviour. 

The growth and lattice expansion results of 
table 2 are shown in fig. 4, where log fractional 


Graph of per cent change in resonant frequency vs irradiation dose for the results of table 1. 


growth is plotted against log integrated neutron 
flux. The linearity of the connecting lines is not 
intended to have any special theoretical signi- 
ficance, but serves to illustrate that up to the 
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for the results of table 2. The results quoted of French 
work is taken from ref. 3) 
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doses measured there is no evidence of satura- 
tion in the growth. This is supported by inclu- 
ding comparative figures drawn from the French 
work °); it can be seen that these lie very close 
to a linear extrapolation of the present results. 

It is interesting to compare these results with 
_ those to be expected from the lattice expansion 
measurements in a theoretically dense compact 
using the approximation of eq. 1 in Section 4. 
These calculated figures, given in the final 
column of table 2 are also shown in fig. 4. It 
can be seen that they lie between the sets of 
points determined by direct experiment for the 
samples of densities 2.80 and 2.91 g/cm3. These 
results indicate that the macroscopic expansion 
in a dense compact is greater than that to be 
expected from a theoretically dense compact of 
random grain orientation. Unfortunately the 
accuracy of the individual X-ray parameter 
measurements is not great enough to allow this 
to be regarded as any more than a strong 
suggestion, and one which has been discussed 
in detail elsewhere ). 

The significant feature of table 3 is the larger 
amount of gas evolved for unbaked and 
irradiated hot-pressed samples as compared 
with all others. The only way in which the 
hot-compacted and the sintered beryllia are 
known to differ chemically is in the higher 
carbon content of the former material. Baking 
in air at 150° C would not remove carbon from 
beryllia. The material removed by baking must 
however have been chemisorbed or even ab- 
sorbed since it was not removed by evacuation 
at room temperature. One explanation of the 
gas evolution results of table 3 would be that 
there is an irradiation induced reaction between 
the “‘adsorbed”’ phase and the residual graphite 
in the hot-compacted material. However, the 
surface area available for adsorption, absorption 
or irradiation induced reaction in a sample of 
such high density would seem to be very small 
compared with the volume of gas eventually 
produced. No really satisfactory explanation 
for this effect can be proffered therefore, but it 
does emphasise the need for great care during 
pre-irradiation specimen preparation. 
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Appendix I 
GAS EVOLUTION EXPERIMENTS 


It has been assumed that the evolved gases 
themselves do not diminish during the heating, 
e.g. by oxidation of the tantalum crucible in 
the case of evolved oxygen. To justify this 
assumption, a series of pressure measurements 
have been made, with various gases in the 
silica tube. 


PROCEDURE 


The apparatus was evacuated to 10-4 mm 
of mercury and degassed for 4 h. The crucible 
was then heated to 2000° C and degassed until 
an equilibrium pressure was finally obtained, 
after which the apparatus was degassed for 
16 hours. Gas was then introduced into the 
apparatus, its pressure measured and_ the 
crucible reheated to 2000°C. The series of 
pressure readings made for each gas tested are 
shown below. 


: Initial pressure | Final pressure 
moe (mm mercury) | (mm mercury) 
Oxy cone 0.01 | 0.008 
0.05 | 0.035 
0.08 0.07 
0.01 0.007 
Carbon dioxide . . 0.01 0.02 
0.015 0.02 
0.05 0.065 
0.008 0.01 
Carbon monoxide . 0.01 0.02 
0.005 0.01 
0.065 0.08 
0.02 0.03 
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DETAILS ON FABRICATION OF SPECIMENS 


Cold pressed and sintered specimens 


This appendix was kindly supplied by Der. 
D. T. Livey, AERE, Harwell. 

BeO was prepared from Be(OH)2 by decom- 
position, and was calcined at 1400° C for 1 hour 
in a coal gas/oxygen furnace. Blocks were 
prepared from the resulting powder by cold 
pressing at 5 tons/in?, and sintering in a 
gas/oxygen furnace at 1650° C for 5 hours. 


Hot pressed specimens 


Powder was prepared as above by calcining 
at 1650° C for 1 hour. Blocks were prepared by 
hot pressing this powder in graphite dies at 
1700° C under a pressure of 1 ton/in?. 
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Purity 
= A Concentration 
ote (ppm) 
Si 150 
Fe (Iron) 70 
Mn 70 
qa 15 
Na 900 
Ca 150 
Al 20 
Other elements < 100 
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La glucine frittée sous charge est étudiée par examen 
au microscope électronique de répliques de fractures. 

On trouve outre les porosités laissées par le frittage, 
des cavités ou bulles qui se forment au cours de 
traitements thermiques prolongés a lair. On pense 
que ces bulles proviennent de l’oxydation d’impuretés 
contenues dans les échantillons. On trouve effective- 
ment, avant traitement thermique, des précipités de 
carbone déposés sur des lignes de dislocations. 

L’étude de celles-ci par une méthode indépendante 
montre la corrélation entre les arrangements de 
dislocations, les précipités de carbone et la formation 
de bulles. 


Hot pressed beryllium oxide has been studied by 
examining replicas of fractured surfaces in an electron 
microscope. Apart from porosity remaining from the 
sintering process, cavities or bubbles were observed 
which resulted from prolonged heat treatment in air. 
These bubbles are thought to arise from the oxidation 
of impurities in the specimens. In tact, carbon preci- 


1. Introduction 

Le frittage sous charge de l’oxyde de béryl- 
lium permet d’obtenir un produit de forte 
densité, mais présente Vinconvénient d’intro- 
duire des impuretés dans le fritté et de laisser 
des tensions internes. 

Les premiers essais de recuit de longue durée 
de ces frittés sous charge ont mis en évidence 
une évolution de leurs propriétés physiques et 
mécaniques; en particulier, la densité et la 
résistance & la compression diminuent dans le 
cas des éprouvettes de forte densité (supérieure 
a 2,9) (voir 1)). D’autre part, aprés les traite- 
ments thermiques, l’examen des fractures des 


pitates are found to be deposited on dislocations 
before heat treatment. The study of these precipitates 
by an independent method demonstrates the correl- 
ation between dislocation arrangements, carbon 
precipitates and bubble formation. 


Das unter Druck gesinterte Beryllium-Oxyd wurde 
elektronenmikroskopisch untersucht. Es wurden Ab- 
driicke der Bruchflachen angefertigt. 

Man findet neben den Sinterporen Héhlungen oder 
Blasen, die sich im Verlauf einer langeren thermischen 
Behandlung an Luft bilden. Man nimmt an, dass diese 
Blasen von der Oxydation der Verunreinigingen her- 
ruhren, die in den Presskérpern vorhanden sind. 
Tatsachlich findet man bei der thermischen Behand- 
lung Ausscheidungen von C entlang der Versetzungs- 
Imien. 

Die Untersuchung der Sinterkérper durch eine 
unabhangige Methode ergab eine Beziehung zwischen 
der Anordnung der Versetzungen, den Ausscheidungen 
des C und der Blasenbildung. 


frittés denses au microscope électronique a 
montré des précipitations gazeuses sur les sur- 
faces de joints de grains. 

Avec des échantillons irradiés, on a constaté 
que l’évolution des gaz a une température 
donnée était considérablement accentuée et 
accélérée 2). 

Ces cavités ne se produisent pas pendant le 
frittage sous charge mais apparaissent au cours 
de traitements thermiques ultérieurs. Elles ont 
done une origine distincte des porosités souvent 
observées dans les frittés. L’apparition de ces 
bulles doit étre liée a des formations gazeuses 
résultant de la présence d’impuretés. Les prin- 


133 


134: 


cipaux éléments responsables pourraient étre 
le soufre (sous forme de sulfate ou de sulfure) 
et le carbone (libre ou sous forme de carbure). 
Le sulfate de béryllium, servant a la préparation 
de loxyde et partiellement entrainé par celui- 
ci, explique la présence du soufre. Le carbone 
a pour origine la matrice en graphite dans 
laquelle les briques sont frittées. I] ne semble 
pas que les autres impuretés puissent produire 
des dégagements gazeux dans le solide dans les 
conditions des traitements thermiques décrits 
ici. 

Nous avons donc essayé d’identifier et de 
localiser les impuretés présentes par examens 
microscopiques de répliques d’extraction. 

Aprés la description de la méthode expéri- 
mentale (2), nous exposerons successivement 
les points suivants: 


3. Distinction entre porosités et bulles 
4, Identification des impuretés 
5. Mise en évidence des dislocations. 


2. Méthode expérimentale 


L’aspect des fractures d’oxydes frittés permet 
dapprécier la cohésion intergranulaire et la 
plasticité du solide et de détecter la présence 
de fissures et de porosités. 

Les fractures, toutes réalisées 4 température 
ambiante, sont du type purement fragile. Elles 
se font soit par clivage, soit par décohésion. 
Les clivages a travers les cristaux sont recon- 
naissables & une série de marches dont les 
facettes sont des plans cristallographiques sim- 
ples (fig. 1). Les décohésions entre des grains 
laissent apparaitre les surfaces lisses des joints 
(fig. 2). 

Pour observer les fractures au microscope 
électronique, deux méthodes de répliques ont 
été utilisées: 

1) La méthode ‘“Rhodoid-carbone” 3) qui 
consiste a faire une empreinte au rhodoid de 
V’échantillon, puis & évaporer sous vide un film 
de carbone sur le plastique. La surface est ainsi 
laissée intacte et son évolution pevt étre suivie 
au cours de traitements ultérieurs. 

2) La méthode “carbone direct” (mise au 
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point pour les métaux) consiste a évaporer du 
carbone directement sur la fracture. Par attaque 
a Vacide fluorhydrique, la membrane de carbone 
se sépare facilement de l’échantillon en une 
dizaine d’heures. La réplique, d’un pouvoir de 


Fig. 1. Fracture transcristalline. Les clivages a 

travers les cristaux sont reconnaissables & une série 

de marches dont les facettes sont des plans cristallo- 
graphiques simples. x 2800. 


Fracture 


Ie DY, intercristalline. Les décohésions 
entre les grains laissent apparaitre les surfaces lisses 
des joints. x 2800. 
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résolution élevé, retient les impuretés inatta- 3. Distinction entre porosités et bulles 

quées par lacide. Les porosités semblent jouer un rdle im- 
On peut ensuite tenter d’identifier par micro- portant dans l’évolution des propriétés mécani- 

diffraction les particules restant sur cette ques et physiques des frittés sous charge 1). 

réplique. Sur les fractures de certains échantillons, qui 


Fig. 3. Pores au sein d’un cristal. La fracture a 
découvert des pores et leur configuration permet de Fig. 4. La configuration d’un pore évolue comme 
déterminer l’orientation des plans de clivage. x 2800. celle d’un cristal. x 17 000. 


Fig. 5. Pore presque parvenu a son stade définitif Fig. 6. 

d’évolution. On distingue toutes les faces du cristal 

de bromellite en particulier les petites facettes obliques 
contre le plan de base. x 17 000. 


Rassemblement typique de “‘bulles’’. Remar- 
quer Dorientation générale et le développement de 
certaines faces. x 2800. 
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Fig. 7a. x 17 000. 


Figs. 7a et 7b. 
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Fig. 7b. x 17.000. 


L’évolution des facettes de la “‘bulle’” ne suit pas la symétrie du systéme hexagonal 


holoédrique. 


nont pas la densité théorique, sont mis en 
évidence des pores. Ceux-ci se font formés au 
cours du frittage, par ’emprisonnement au sein 
des cristaux, d’espaces résiduels laissés entre 
les grains. La configuration d’un pore évolue, 
a haute température, comme celle d’un cristal 
(figs. 3, 4 et 5). 

Cependant, apres de longs recuits (100 heures 
a 1400°C), dautres porosités apparaissent, 
méme dans des échantillons qui n’en présen- 
taient pas apres frittage. Pour les différencier 
des pores, nous les appelons ‘‘bulles’’. Ces bulles 
se forment toujours aux joints de grains. Elles 
sont ordonnées en alignements sur les surfaces 
des joints et présentent souvent des facettes 
orientées selon les directions cristallines. Mais 
Pévolution des facettes ne suit pas la symétrie 
du systeme (figs. 6, 7a et 7b). 

On sait que Poxyde de béryllium cristallise 
dans le systeme hexagonal compact avec les 
parametres suivants: 


a=2,698 A 
6=4,378 A. 


Les pores se développent symétriquement, 


avec apparition des plans de plus forte densité 
atomique (fig. 8) soit: les plans de base des 
prismes hexagonaux (0001), les plans latéraux 
(1010) et des plans obliques (1011). Les six 
plans du type (1010) d’une part et les six plans 
du type (1011) d’autre part ont respectivement 
les mémes propriétés et doivent se développer 
de la méme fagon. C’est bien ce qu’on observe 
pour les pores intragranulaires. 

Ce développement ne semble pas suivi dans 
le cas des bulles. Certaines des facettes qui 


Fig. 8. Cristal de BeO: Bromellite. 
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correspondent aux plans (1010) et (1011) se 
développent plus rapidement que les autres. 
Cette propriété est peut-étre liée a la situation 
des bulles aux joints de grains. Il n’a pas été 
possible, jusqu’ici, de repérer sur des fractures 
des pores intergranulaires de forme suffisamment 
réguli¢re pour établir une comparaison. 


4. Identification des impuretés 


Les impuretés contenues dans les échantillons 
peuvent étre a l’origine de la formation des 
bulles, par suite de leur réaction avec la vapeur 
deau, loxygene ambiant ou loxygene du 
réseau : 


SBe+H20 =BeO+SHe2 (1) 
SBe+202 =SQuBe 

SO.Be = BeO+S03 (3) 
C+ 302 =CO (4) 
3C+2BeO =CBez2+2CO (5) 
CBez + 2H20 =2BeO + CHa. (6) 


La présence de sulfure doit étre fréquente 
dans les frittés sous charge car au contact d’un 
acide, il y a souvent dégagement d’acide sul- 
fhydrique, a état de traces. 


Fig. 9. 
x 2800. 


Amas de graphite entre les grains du fritté. 


D’autre part, la couleur sombre des échan- 
tillons suggérait la présence de carbone. 

Des amas de graphite ont été ainsi isolés et 
identifiés dans un échantillon trés riche en 
carbone. Dans ce produit, le camphre servant 
de liant & la poudre d’oxyde de béryllium 
n’avait pas été évacué, comme pour les échan- 
tillons habituels, avant le frittage. La décom- 
position du camphre avait laissé du graphite, 
principalement en amas entre les grains (fig. 9). 
Ces amas ont été identifiés par microdiffraction 
(fig. 10). Le diagramme correspond a du graphite 
bien cristallisé et orienté avec les plans (0001) 
paralléles & la membrane support. L’examen 
attentif des clichés montre que le carbone 
pénetre également a lintérieur des cristaux le 
long de lignes ramifiées comme des riviéres 
(fig. 11). 

Dans le cas des frittés sous charge de fabrica- 
tion courante, il n’a pas été possible de retrouver 
le carbone en agglomérats aux joints de grains, 
mais les marches des figures de fracture sont 
renforcées par des rubans opaques. I] est arrivé 
quelquefois que des languettes noires se soient 
séparées des marches (figs. 12 et 13). Ces lamelles 
présentent des surfaces trop faibles pour étre 
analysées par microdiffraction et il est im- 


Fig. 10. Diagramme de microdiffraction correspon- 
dant a du graphite bien cristallisé et orienté. 


Fig. 11. L’examen attentif du cliché montre que le 


carbone pénétre également a Vintérieur des cristaux 


le long des marches de clivage. x 18 000. 


possible de les différencier du film-support de 
carbone. I] est cependant probable que les 
languettes opaques sont également du graphite 
pour plusieurs raisons: 

1) On observe sur plusieurs clichés une 
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continuité entre les agglomérats et les languettes. 

2) Les languettes sont totalement insolubles 
dans l’acide fluorhydrique qui sert & séparer les 
répliques des échantillons. 

3) Ces languettes disparaissent totalement 
des répliques lorsqu’on a brilé a l’air la surface 
de fracture examinee. 

Les sulfures ou les carbures auraient été 
décomposés par l’acide. Le sulfate de bérylium 
se serait dissous dans l’eau. 

Dans les frittés sous charge ordinaires, on 
n’observe pas le carbone uniquement en lan- 
guettes, mais aussi sous forme de figures au profil 
régulier ressemblant beaucoup au profil de 
marches de clivage. Ces figures sont vraisembla- 
blement les émergences des languettes aux 
joints de grains. Selon l’orientation du plan de 
fracture, les marches renforcées par le carbone 
apparaissent plus ou moins sur ce plan (fig. 14). 
Lorsque la fracture passe par un joint, il est 
possible de distinguer le profil des marches 
(figs. 15 et 16). 

Le carbone semble pénétrer dans le cristal 
d’oxyde de béryllium et aboutir aux joints de 
grains par des points d’émergence qui sont 
ordonnés et alignés comme les bulles. 


Higa os 
marche. L’ombrage de la réplique permet de mettre 


Languettes de carbone décollées 


Les marches de clivage sont renforcées par Coane 


des rubans opaques. x 17 000. 


en évidence le relief des impuretés. x 22 000. 
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5. Mise en évidence des dislocations Le premier correspond a la formule: 


Pour révéler les points d’émergence des dislo- 
cations & la surface des grains, il suffit d’une 
légére attaque chimique de la surface. Deux 
réactifs ont été essayés. 


— 5 parties de CINH, (solution saturée) 


— 1 partie de SOsHe concentré 


— 1 partie d’eau distillée 


e C’est un bain déja utilisé par Stokes, Johnston 
| et Li5) pour révéler les dislocations dans la 
magnésie. 

Le second est un réactif rapide, employé par 
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ai Fig. 14. Joint de grain. Les émergences sont les profils des marches de clivage. Certaines d’entre elles 
se rejoignent sur le bord du joint. x 11 000. 
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7 Fig. 15. Marches de clivage noircies par le carbone. Fig. 16. con de marches de clivage noircies par 
pee x 27 000 le carbone. L’alignement de ces émergences évoque 


une paroi de dislocations. x 27 000. 
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Lowell, Wernick et Benson ¢) sur le tellure, 


composé de: 

FH (a 40 %) 
— 5 parties de NOs3H_ concentré 
— 6 parties de CH3COeH glacial. 


— 3 parties de 


Le premier bain d’attaque a été utilisé sur 
des surfaces d’oxyde de béryllium (fritté naturel 
recuit & l’air 200 heures a 1400° C). Ces surfaces 
présentaient une corrosion thermique marquée 
sur certains grains. Au bout de 24 heures, le 
réactif a produit des piqdres de corrosion sur 
les facettes présentant une orientation cristallo- 
graphique convenable (fig. 17). On remarque 
qu’une facette orientée suivant le plan (0001) 
n'est pas attaquée. L’orientation de cette facette 
est indiquée par la symétrie hexagonale des 
pores qui se trouvaient a la surface (fig. 18). 
Par contre, les bords arrondis de cette facette 
ayant une orientation notablement différente 
présentent des figures d’attaque. 

Le réactif rapide a été essayé sur la surface 
de fracture d’un échantillon fritté sous charge 
(figs. 19 et 20). Il y apparait des piqires en 
partie ordonnées dont la disposition rappelle 
celle des bulles et des émergences de carbone. 

D’une facon générale, les figures de corrosion 
semblent plus fréquemment alignées sur les 
surfaces de frittés sous charge que sur celle des 
frittés naturels, méme si ceux-ci ont été recuits 
trés longtemps a 1400° C. 


6. Discussion 


Le carbone a été trouvé dans la glucine 
frittée sous charge sous trois aspects: 

(i) En amas de graphite accumulés aux 
joints de grains d’un échantillon trés riche en 
carbone. L’orientation préférentielle que l’on 
constate sur les diagrammes de microdiffraction 
est toujours observée avec les petites plaquettes 
de ce corps. Les cristallites de graphite s’orien- 
tent tres facilement sur des surfaces de contact, 
les plans (0001) devenant paralléles A celles-ci. 

(ii) En longues bandes minces traversant les 
cristaux. La disposition de ce carbone en rubans 
quasi-paralléles suggére une ségrégation autour 
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de dislocations-coins. On sait que celles-ci, dans 
le systéme hexagonal compact, ont un vecteur 
de Burgers égal & 4 [2110] et que leur plan de 


x 


Fig. 17. Forét de dislocations sur un fritté naturel. 


x 2800. 


Fig. 18. L’orientation des facettes est donnée par la 
symétrie hexagonale des pores. Les dislocations 
n’apparaissent pas sur le plan (0001). Photo optique. 
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glissement est (0001) (voir 7)). Les lignes de 
dislocations-coins ont done les directions [1010], 
[0110] et [1100] perpendiculaires aux faces 
latérales du prisme hexagonal. Le clivage, 
probablement plus facile dans le plan (0001) 
permet donc de découvrir les rubans de carbone 
dans le plan de la fracture. 


Fig. 19. Dislocations et sous-joint de grain dans un 


fritté sous charge. 


x 3800. 


Fig. 20. Piqtres rappelant par leur disposition les 
bulles et les émergences de carbone. x 3800. 
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(iii) En particules orientées aux joints de 
grains. Le carbone drainé par les dislocations 
décore les émergences de celles-ci a la surface 
des joints de grains ayant une orientation 
voisine de (1010). Il arrive que l’alignement de 
ces émergences de carbone évoque une paroi 
de dislocations analogue a un sous-joint de grains 
(fig. 16). 

Lorsqu’on chauffe le fritté a 1500°C en 
atmosphére oxydante, le carbone est oxydé 
peut-étre par diffusion de ’oxygeéne du réseau. 
L’oxyde de carbone formé ne pouvant retourner 
dans le réseau, chemine le long de la dislocation 
pour aboutir au joint. Si la cohésion du joint 
est suffisante, il se formera une bulle, le gaz ne 
pouvant s’échapper entre les grains. 

Au cours des longs traitements thermiques 
nécessaires a leur formation, les surfaces des 
bulles se réorganisent et développent des facettes 
polyédriques qui évoquent la forme de prismes 
hexagonaux. I] est frappant de constater que la 
facette hexagonale (ou plan de base) de la bulle 
n’est jamais paralléle a la surface du joint. 
C’est l’axe de symétrie sénaire qui est en général 
paralléle au joint ou faiblement incliné sur 
celui-ci. 

Les bulles ne se forment done pas sur les 
surfaces de joints ayant lorientation (0001). 
Or, les dislocations ne peuvent émerger non plus 
sur les facettes ayant cette orientation. Cette 
particularité des bulles jointe a leur fréquente 
disposition en lignes droites permet de penser 
qu’elles marquent des émergences de disloca- 
tions. 

De plus, ces bulles présentent, contrairement 
aux pores intragranulaires, une anomalie de 
croissance des facettes. Ce phénoméne peut 
étre da, soit 4 une diffusion superficielle sur le 
joint qui favoriserait la croissance des facettes 
les plus proches de celui-ci, soit 4 la présence 
de la dislocation qui introduit un élément de 
dissymétrie. Il est méme fort possible que la 
réunion de ces deux facteurs principaux qui 
caractérisent une bulle: étre au joint de grain 
et sur une émergence de dislocation —, soi 
nécessaire pour provoquer le phénoméne. Pour 
conclure, il faudrait trouver des pores de forme 


142 


Fig. 21. 
sation montrant des figures de poles. 


Pore sur joint de grain en début de réorgani- 
< 17 000. 


réguliére, aux facettes suffisamment développées 
et situés & un joint de grains. Le seul exemple 
dont nous disposons n’est pas assez probant 
pour nous permettre de conclure sur ce point 
(fig. 21). 


7. Conclusion 


Les dislocations ont été mises en évidence 
dans la glucine frittée sous charge, d’une part 
sous forme d’une forét désordonnée et d’autre 
part en alignements bien caractérisés. Les 
impuretés se condensent autour des dislocations- 
coins et le carbone, en particulier, a pu étre 
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identifié, soit directement, soit indirectement. 
Il joue un réle essentiel dans la formation de 
poches gazeuses, ou bulles, qui se rassemblent 
aux joints de grains, aprés traitements thermi- 
ques, et réduisent la résistance 4 la rupture du 
produit fritté. 


Ce travail a été effectué au Service de Chimie 
des Solides du Centre d’Etudes Nucléaires de 
Saclay sous la direction de MM. Caillat et 
Elston. Nous tenons a remercier ici tous ceux 
qui nous ont aidés et en particulier M. Morize 
qui nous a fourni les échantillons. 

Nous voulons également exprimer notre recon- 
naissance envers M. le Professeur Friedel et 
M. Mering qui ont bien voulu s’intéresser a 
cette étude et qui nous ont éclairés de leurs 
conseils. 
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La fabrication de briques d’oxyde de béryllium par 
frittage sous charge est briévement décrite. Cette 
méthode permet d’obtenir des frittés denses de pureté 
nucléaire. Les recuits & 1300° C provoquent la libéra- 
tion des tensions internes existant dans les briques 
fabriquées par frittage sous charge. Des traitements 
thermiques prolongés a 1400° C entrainent une 
diminution sensible de la densité et des caractéristiques 
mécaniques de ces frittés, correspondant & une préci- 
pitation de gaz sous formes de bulles aux joints de 
grains. 

Les effets de Virradiation dans le flux de neutrons 
dune pile sur les paramétres cristallins de oxyde de 
béryllium, la longueur des éprouvettes, la valeur de 
la conductibilité thermique et de la résistance a 
l’écrasement de ces frittés sous charge ont été examinés. 
On remarque une influence trés sensible de la densité 
de Voxyde et de la température @irradiation sur la 
tenue de ce matériau sous flux neutronique. A une 
température inférieure a 100° C, Virradiation provoque 
une dilatation trés anisotrope du réseau cristallin. 
Ac/c est environ dix fois plus grand que Aa/a. Cette 
déformation est a Vorigine de la chute des caracté- 
ristiques mécaniques des frittés. Une irradiation de 
2 x 1029 neutrons/em? produit une désagrégation 
compléte des frittés (Tir < 100° C). 

Des traitements thermiques convenables des échan- 
tillons irradiés d’oxyde de béryllium frittés sous 
charge permettent de retrouver approximativement 
les caractéristiques initiales du matériau, toutefois 
Vévolution des gaz dans le fritté peut entrainer une 
diminution importante des caractéristiques mécani- 
ques. Le rassemblement des gaz aux joints de grains 
apparait des 1000° C dans le cas des frittés irradiés. 


The fabrication of blocks of beryllium oxide by 
sintering under load is briefly described. This method 
permits dense compacts of “nuclear purity” to be 


obtained. Annealing at 1300°C relieves internal 
stresses in blocks which have been made by sintering 
under load. Prolonged heat treatment at 1400°C 
results in an appreciable reduction of the density and 
deterioration of the mechanical properties of these 
compacts; this is associated with the precipitation of 
bubbles of gas at grain boundaries. 

The effects were examined of neutron irradiation 
in a reactor on the crystal parameters of beryllium 
oxide, the length of specimens, the thermal conduc- 
tivity and the compressive strength of blocks made 
by sintering under load. These tests showed a sensitive 
influence of the oxide density and the irradiation 
temperature on the stability of the material under 
neutron. irradiation. At a temperature below 100° C, 
irradiation produces a highly anisotropic dilatation 
of the crystal lattice. (Ac/c) is about ten times greater 
than (Aa/a). This distortion is the cause of the 
deterioration of the mechanical properties of the 
compacts. An irradiation of 2 x 1029 neutrons/em? 
leads to complete disintegration of the compacts 
(for an irradiation temperature below 100° C). 

Suitable post-irradiation heat treatment of beryl- 
lium oxide compacts made by sintering under load 
permit the original characteristics of the material to 
be restored approximately ; however, liberation of gas 
in a compact can lead to a serious deterioration of 
mechanical properties. Agglomeration of gas at grain 
boundaries is detectable from 1000°C upwards in 
irradiated compacts. 


Die Herstellung von Druck-Sinter-Kérpern aus Bery]l- 
lum-Oxyd wird kurz beschrieben. Die beschriebene 
Methode liefert dichte Sinterkérper von nuklearer 
Reinheit. Das Glithen bei 1300° C ruft die Auslésung 
innerer Spannung hervor, die bei der Herstellung der 
Korper durch Drucksintern entstanden sind. Hine 
langere thermische Behandlung bei 1400° C fiihrt zu 
einer merklichen Verringerung der Dichte und einer 
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Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften der 
Sinterkérper entsprechend der Ausscheidung von Gas 
in Form von Blasen an den Korngrenzen. 

Der Einfluss von Neutronenbestrahlung im Reaktor 
auf die Kristall-parameter des Beryllium-Oxyds, die 
Lange der Probenkorper, den Warmeleitfahigkeitswert 
und die Druckfestigkeit wurden untersucht. Man 
stellte fest, dass die Dichte und die Bestrahlungs- 
temperatur auf das Verhalten des Materials unter 
Neutronenbestrahlung bedeutenden Einfluss haben. 
Unter 100°C verursacht die Neutronenbestrahlung 
eine anisotrope Ausdehnung des Kristallgitters. 4c/c 
ist dabei etwa 10 mal grésser als Ja/a. Die Higen- 


1. Introduction 

L’intérét de V’utilisation de oxyde de béryl- 
lium comme modérateur ou réflecteur dans les 
réacteurs nucléaires de type “haute tempéra- 
ture” a déja été signalé a différentes reprises 17.9). 
Pour permettre cet emploi, les propriétés et les 
caractéristiques de cette céramique doivent 
satisfaire a plusieurs conditions. Ainsi, par 
exemple, la corrosion par le fluide caloporteur 
doit étre négligeable 4.5). Toutefois, il est parti- 
culiérement important de connaitre le comporte- 
ment du matériau sous irradiation dans les 
conditions de fonctionnement envisagées. 

L’évolution des propriétés de l’oxyde de 
béryllium soumis au flux des neutrons d’une 
pile est encore assez mal connue et les quelques 
résultats publiés ®) a 12) sur ce sujet ne sont 
pas toujours concordants. En particulier, l’effet 
des réactions (n, 2n) et (n, x) sur le noyau °Be 
avec formation de gaz a été souvent négligé. 

Pour préciser nos connaissances sur l’effet de 
Virradiation un programme est en cours d’appli- 
cation. Les premiéres irradiations, les plus faciles 
a réaliser, ont été effectuées sur des éprouvettes 
d’oxyde de béryllium fritté sous charge dans le 
réacteur MTR a une température qui n’a pu 
étre déterminée avec précision mais qui est 
certainement inférieure & 100° C. Les résultats 
obtenus dans ces conditions ne sont pas utili- 
sables pour la discussion d’un éventuel projet 
de pile haute température dans laquelle la 
température du modérateur pourrait atteindre 
par exemple, 1000° C. Pour essayer de déter- 
miner l’influence de ce facteur, une autre série 
Wirradiations a été entreprise dans la partie 
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schaftsverschlechterung der Formkérper beginnt mit 
ihrer Deformation. Eine Neutronenbestrahlung von 
2 x 1020 Neutronen/cm? fiihrt zu einem totalen Zerfall 
der Sinterkérper (Tir < 100° C). 

Durch eine geeignete thermische Behandlung der 
bestrahlten Proben aus druckgesintertem Beryllium- 
Oxyd kann man annihernd die Ausgangseigenschaften 
wieder erhalten. Dabei wird jedoch die Entwicklung 
von Gasen im Sinterkérper wiederum zu einer wesent- 
lichen Verringerung der mechanischen Eigenschaften 
fiihren. Diese Gase sammeln sich in bestrahlten Sinter- 
kérpern bei einer Temperatur von 1000°C an den 
Korngrenzen. 


centrale creuse des éléments combustibles de 
la pile EL3. La température d’irradiation de 
Voxyde de béryllium est alors dans ces condi- 
tions supérieure & 350° C. 

D’autres séries d’irradiations un peu plus 
difficiles & mettre en oeuvre sont en cours 
d’exécution dans les réacteurs EL3 et WTR. 
Les températures d’irradiation visées s’élévent 
jusqu’a 900° C. 

Les éprouvettes d’oxyde de béryllium, utili- 
sées pour l'étude présentée ici, ont été prélevées 
dans des briques fabriquées par frittage sous 
charge. La mise au point de cette technique et 
son application a la fabrication de briques 
doxyde de béryllium ont été effectuées par le 
Département de Métallurgie du CEA en colla- 
boration avec la Compagnie PECHINEY et une 
participation de la Commission a IlEnergie 
Atomique Indienne. La destination premiére 
des frittés ainsi préparés de densité trés élevée 
était |’édification d’un empilement nécessaire & 
la détermination de la longueur de diffusion 
des neutrons thermiques. Les résultats de ces 
mesures ont été présentés a la Conférence de 
Genéve de 1955 (voir !)). De plus, des briques 
du méme type servent actuellement de réflecteur 
dans les piles Proserpine et Triton en France et 
doivent étre utilisées en Inde et dans le réacteur 
homogéne de Arnheim aux Pays-Bas. 

Aprés un rapide rappel de la préparation de 
la matére premiére et de la méthode de frittage 
des briques d’oxyde de béryllium de qualité 
nucléaire, nous essaierons de déterminer la 
stabilité thermique et la tenue sous irradiation 
de ce matériau, qui a donné, par ailleurs, toute 
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satisfaction aux neutroniciens pour leurs mesures 
de diffusion. 


2. Fabrication des briques d’oxyde de béryllium 
par frittage sous charge 


Le frittage de l’oxyde de béryllium présente 
au moins une complication particuliere du fait 
de la toxicité de ce composé. Une teneur de 
quelques microgrammes d’oxyde de béryllium 
par metre cube d’air est réputée dangereuse 
dans les locaux ot le personnel réside de fagon 
continue durant les heures de travail. I] est 
donc essentiel d’effectuer toutes les opérations 
de la fabrication en prenant les précautions 
convenables, afin d’éviter une pollution dange- 
reuse de atmosphere des ateliers. 

La poudre d’oxyde de béryllium utilisée pour 
la fabrication des briques par frittage sous 
charge est obtenue généralement a partir de 
Vhydroxyde Be(OH)s. 

L’hydroxyde de béryllium est lui-méme 
préparé a partir du béryl BegAle (SigQig) con- 
tenant théoriquement 14 °% de BeO. Les 
meilleurs minerais ont une teneur de 10 a 13 % 
de BeO; les principales impuretés sont le 
manganese, le fer, les alcalins, le lithium et le 
phosphore. 

Le minerai broyé est mélangé avec du 
fluosilicate, puis fritté. 


6 SiOz, AlsOs, 3 BeO+3 Sik’. Nag > 
3 (BeFs, 2; NaF) + AloF's, 6 Nak +9 SiOg 


Ou: 


6 SiOz, AlOz, 3 BeO +2 SiF’s Naz+Na2O > 
3 (BeF2, 2 NaF)+ AlO3 +8 SiOz. 


On extrait de la par lixiviation une solution 
de fluorure double béryllium-sodium, d’ot l’on 
précipite Vhydroxyde de béryllium. Ce composé 
est repris pour étre purifié par une suite d’épura- 
tions, de cristallisations et de précipitations !8). 

L’hydroxyde de béryllium est connu sous 
trois formes: 


— une forme amorphe — Be(OHe2), xH2O 
— une forme cristalline “alpha” metastable — 


— une forme “‘béta’”’ stable — orthorhombique. 
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La forme béta présente des avantages con- 
sidérables du point de vue de la préparation de 
Vhydroxyde pur; elle fournit des précipités 
denses, faciles 4 filtrer et & laver. De plus, 
traitée dans certaines conditions, elle est égale- 
ment favorable au frittage sous charge. 

Ces considérations ont guidé les recherches 
qui ont abouti 4 Vinvention d’un procédé 
préconisant la précipitation directe de l’hydro- 
xyde de béryllium sous forme “‘béta”’ 14). 

Ce procédé de préparation de l’hydroxyde 
“béta’’ consiste a introduire simultanément, 
dans une cuve munie d’agitateurs et contenant 
une suspension d’hydroxyde de béryllium pré- 
cipité qui sert d’amorce, une solution de sels de 
bérylium et une solution alcaline, de fagon a 
maintenir le pH entre 6 et 8,5 et la température 
a 100°C. L’hydroxyde obtenu est en grains 
sphéroidaux de 10 a 100 microns. 

Il est commode d’empater Phydroxyde ainsi 
obtenu, soit avec un acide minéral, soit avec 
une solution d’un sel de béryllium, par exemple 
le sulfate. Cette addition facilite ’opération de 
calcination en réduisant les envolements et de 
plus favorise le frittage sous charge }). 

Les poudres d’oxyde de béryllium employées 
pour le frittage sous charge proviennent de la 
calcination de cet hydroxyde “béta’’, vers 
1000° C, dans des creusets de silice (diamétre 
30 cm, hauteur 1 m). La dimension des cristal- 
lites obtenue est inférieure 4 0,1 micron. 

Eventuellement la fabrication peut étre 
réalisée avec des poudres d’oxyde de béryllium 
préparées par décomposition thermique du 
sulfate de béryllium. 

L’opération de frittage sous charge est 
effectuée dans les conditions suivantes: 

La poudre (d=0,70 & 1,15) est chargée dans 
un moule de graphite de dimensions voulues. 
La figure 1 donne le schéma d’un appareil de 
laboratoire. Le moule est chauffé par induction 
HF vers 1750° C (60 kVA pour les briques de 
100 x 100 x50 mm). La température de frittage 
est atteinte en 4 heure: une pression de |’ordre 
de 170 kg/cm? est appliquée graduellement et 
maintenue ainsi que le chauffage pendant 
2 heures pour obtenir une densité élevée. 
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Fig. 1. Appareil pour le frittage sous charge en 


laboratoire. 


L’opération est réalisée en moins de 4 heures 16.33), 

Dans ce procédé la mise en forme se fait done 
par application de la pression & température 
élevée. 

Ainsi il est possible de fabriquer des briques 
parallélipipédiques 4 base carrée de 100 x 100 x 
50 mm ou a base hexagonale de 130 mm de 
double apothéme et mémes des cubes de 
100 mm d’aréte. 
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En réduisant le nombre des opérations et des 
manipulations, cette méthode permet de dimi- 
nuer les risques d’accident. Par contre, elle 
nécessite un appareillage cotteux. 

Les briques frittées sont défournées a froid 
puis usinées sur une rectifieuse horizontale a 
meule diamantée. Au cours de l’usinage, la 
piéce est arrosée de pétrole au niveau de Voutil. 
Si la machine n’est pas mise en boite a gants, 
Vopérateur doit revétir un scaphandre maintenu 
en légére surpression, afin de le protéger com- 
plétement des poussiéres d’oxyde de béryllium. 

Les cotes des briques ainsi usinées peuvent 
étre obtenues avec une précision de deux 
centiémes de millimétre. Il est aussi possible 
d’effectuer avec des frittés les usinages les 
plus compexes 2°) (Voir plus loin le para- 
graphe 3.2). 

Aprés lavage, les briques sont emballées et 
manipulées avec précautions pour éviter les 
risques de pollution. La qualité nucléaire des 
briques est contrélée par des tests d’oscillation 
dans un canal de pile. La section de capture 
totale des impuretés, y compris les terres rares, 
est de l’ordre de 1 mb; les traces d’impuretés 
sont détectées et dosées par spectrographie ou 
activation. Le tableau 1 donne a titre d’exemple 
une composition type du produit. Les impuretés 
a forte section de capture, comme le bore, le 
cadmium etc.... doivent évidemment étre 
éliminées au maximum. 

Il est possible maintenant de préparer un 
oxyde de béryllium particuliérement pur, con- 
tenant par exemple des teneurs en aluminium, 
fer, silicitum, inférieures respectivement aA 
20 ppm. 

Une autre impureté présente dans les briques 
frittées sous charge est le graphite dont la 
teneur est en général inférieure & 500 ppm, 
mais cet élément n’est pas génant, tout au moins 
du point de vue neutronique. 


TABLEAU 1 


Impuretés de oxyde de béryllium dosées par spectrographie 
a a 


Eléments . . . B | 


| Al 
Rien 3 


| Fe Si | 
ppm 150 | 50 | 50 | 


g Mn | Cd 
1 0,3 


| 2 cos 
te ee eee 


| 4e | cu | pe | wi 


EFFET DES TRAITEMENTS THERMIQUES 


3. Effets des traitements thermiques sur les 
propriétés physiques et mécaniques de l’oxyde 
de béryllium fritté sous charge 


3.1. VARIATION DES PROPRIETES PHYSIQUES 
ET MBECANIQUES AVEO LA TEMPERATURE 


Avant toute irradiation, il est indispensable 
de connaitre les valeurs respectives des prin- 
cipales caractéristiques du matériau non seule- 

ment a la température ambiante mais jusqu’aux 
- températures d’utilisation. La dilatation thermi- 
que d’éprouvettes prélevées suivant différentes 
directions dans les briques a été étudiée jusqu’a 
1000° C. Les résultats ont été publiés 2); ils 
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permettent de conclure qu’en premiére approxi- 
mation ces frittés peuvent étre considérés 
comme macroscopiquement isotropes. Cepen- 
dant, il serait intéressant de déterminer les 
coefficients de dilatation propres suivant les 
axes des cristallites constituant le fritté. La 
valeur du coefficient de conductibilité thermique 
(fig. 2) a pu étre déterminée jusqu’a 1500° C 2.3), 
Par contre, aucune mesure de caractéristiques 
mécaniques n’avait été entreprise a haute tempé- 
ture sur ce matériau. 

Les principaux résultats des mesures de la 
résistance & la compression Rg des frittés sous 
charge effectuées a la température ambiante, 


400 500 600 700 800 900 


Fig. 2. 


1000 1100 1200 1300 1400 1500 °C 


Conductibilité thermique de BeO fritté densité 2,99 de 500 A 1500° C. 


@ Valeurs obtenues sur différents échantillons. 
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TABLEAU 2 


LABBE 


Variation de la résistance & la compression avec la température 
en 


20° C 500° C | 1000° C 
Briques | Tranche | Densité Rx 20 ae Rx 590 e | Re 500 (%) Ly 1000 e | Rx 1000 (%) 
ae ae (g/em) —|(tonnes/em2)) (%) |(tonnes/em?)| (%)| Rx 20 (tonnes/em?)| (%)| Rr 20 
I 2,84 a 2,98 16,9 +10 Tino) 6 47 4,5 3 27 
B Il 2,74 a 2,98 14,9 20 8,4 8 56 4,5 7 30 
Ii 2,73 a 2,97 16,8 Lu7 8,0 8 48 4,5 9 27 
it 2,95 a 3,01 20,8 7 9,4 11 45 4,8 | 11 23 
A iat 2,90 a 3,01 20,9 3 8,9 8 38 4,9 4 23 
Iil 2,91 a 3,00 21,3 8 8,7 11 41 | 4,7 6 22 
ae eh 


Remarques : 


Pour ces essais la force de compression est appliquée parallélement & la force de pressage exercée durant 


le frittage. 


e — représente la dispersion des résultats autour de la valeur moyenne. 
Rr — déterminée respectivement a 20, 500 et 1000° C. 


suivant la méthode décrite antérieurement 2) 
sont rappelés dans le tableau 2, ot e représente 
la dispersion en °{ observée autour de la valeur 
moyenne Rg exprimée en tonnes par cm?. 

Pour les essais a des températures plus 
élevées, des éprouvettes provenant de deux 
briques ont été utilisées: 


résistance a la compression croit avec la densité 
de l’éprouvette 2). 

Les résistances 4 l’écrasement Ry déterminées 
respectivement a 500 et 1000° C sont données 
dans le tableau 2. 

Les résultats indiquent que la résistance a la 


— Tune A de densité 2,99 d’aspect uniforme Densité y\ 
gris sombre. ‘| aS 
— lVautre B de densité 2,89 présentant une zone 
blanche centrale, la périphérie plus foncée 
comme cela a été décrit précédemment 2). 29} 
Les cubes de 8 mm d’aréte destinés 4 ces 
essais ont été prélevés dans trois plans perpendi- 2:8} ] 
culaires a la direction de la force exercée durant 
le frittage. Les cotes moyennes de ces trois cl | 
plans de prélévement I, IT, III sont respective- 
ment de 6,2, 21 et 35 mm par rapport ala face 26 
supérieure de la brique. | 
La distribution des densités dans chaque plan 5. Ludo aes ent 
selon les diagonales de la face 100x100 mm en ™™ 60 = 40 oy ° 20 aaa baits 
fonction de la distance des éprouvettes & l’axe Fig. 3. Répartition de la densité dans les briques de 


central Oy de chacune des briques A et B est 
représentée figure 3. 
D’une fagon générale, on observe que la 


BeO fritté sous charge dans les plans I, II, III. 


Brique A: densité 2,99 
Brique B: densité 2,89. 
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compression diminue nettement avec la tempé- 
rature. 

On constate qu’a 500° C la valeur de Rx est 
approximativement deux fois plus faible qu’a 
20°C et environ deux fois plus forte qu’a 
1000° C. 

A froid la rupture des éprouvettes est trés 
bruyante, du type explosif. 

A 1000°C, une partie de l’éprouvette est 
détruite instantanément, sans bruit d’explosion, 
quand la pression atteint la valeur de rupture; 
ensuite, la partie restante du fritté se désagrege 
progressivement sous l’effet de la force appliquée. 

A 20° C, la résistance a l’écrasement est plus 
faible de 18 °% environ par rapport aux résultats 
du tableau 2, lorsqu’on applique la force de 
compression perpendiculairement a la force de 
pressage exercée durant le frittage. Les résultats 
sont pratiquement équivalents dans le cas des 
essais effectués respectivement a 500 et 1000° C, 
quelque soit la direction de la pression appliquée. 

D’autre part, quelques éprouvettes ont été 
recuites 24 heures 4 1280° C avec une vitesse de 
chauffage de 75° C/heure et 25° C/heure au 
refroidissement. Les valeurs trouvées alors pour 
la résistance a la compression a 20°C ne 
different pratiquement pas de celles déterminées 
avec les éprouvettes non recuites. 


3.2. LIBERATION DES TENSIONS INTERNES DES 
BRIQUES FABRIQUEES PAR FRITTAGE SOUS 
CHARGE 


La technique de frittage sous charge trouve 
tout son intérét quand, pour utilisation envi- 
sagée, les briques d’oxyde de béryllium doivent 
posséder une densité voisine de 3,0. Pratique- 
ment cette méthode s’impose pour l’obtention 
de piéces trés denses de grande dimension. Les 
moyens mis en jeu pour provoquer le frittage 
sont tels qu’il devient relativement facile de 
fabriquer des briques d’oxyde de béryllium de 
densité au moins égale 4 2,95; pour cela il faut 
maintenir les conditions de frittage indiquées 
plus haut pendant une durée suffisante. Par 
contre, il est plus difficile de préparer par cette 
méthode de grosses piéces de faible densité: 
2,75 par exemple, fixée a l’avance, sans une 
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dispersion notable autour de cette valeur. De 
plus, nous avons déja montré?), et la figure 3 le 
confirme, que dans les briques d’oxyde de béryl- 
lium de densité comprise entre 2,7 et 2,9 
obtenues par frittage sous charge, la densité 
varie du coeur a la périphérie entre 2,60 et 3,00. 
La dispersion de la densité pour des frittés de 
densité 2,95 ne peut évidemment étre aussi 
importante. C’est pourquoi, les caractéristiques 
mécaniques des éprouvettes prélevées dans les 
briques denses seraient bien mieux groupées 
que celles correspondant aux frittés de densité 
inférieure a 2,9, si de petites inclusions noires, 
réparties dans la zéne voisine de la périphérie 
de ces briques, ou des fissures plus ou moins 
importantes ne provoquaient pas localement 
une chute tres sensible de ces caractéristiques. 

Quand elles apparaissent, ce qui n’est pas le 
cas général, ces microfissures prennent naissance 
le plus souvent pendant ou apres le prélevement 
des éprouvettes dans les briques. Elles peuvent 
se développer plus ou moins rapidement et 
provoquer la rupture de la piéce frittée. L’origine 
des microfissures tient au procédé de fabrication 
par frittage sous charge lui-méme qui, trés 
efficace pour l’obtention de fortes densités, a 
Vinconvénient d’introduire des tensions impor- 
tantes dans les briques. 

Un traitement thermique de 24 heures a 
1300° C avec lente montée et descente en tempé- 
rature relache suffisamment ces contraintes 
internes pour permettre les usinages les plus 
complexes dans les briques ainsi recuites, sans 
risque de rupture 2°). 


3.3. STABILITE THERMIQUE DES FRITTES SOUS 
CHARGE 


Les effets des traitements thermiques effec- 
tués sur ces frittés d’oxyde de béryllium se 
limitent-ils & la libération des tensions internes ? 
La réponse a cette question est importante pour 
Vutilisation éventuelle d’un tel matériau comme 
modérateur dans une pile fonctionnant a haute 
température. L’étude de la stabilité thermique 
des frittés sous charge a donc été entreprise. 

Dans ce but, des échantillons cylindriques 
ont été prélevés dans des briques de différente 
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TABLEAU 3 


Influence des traitements thermiques sur la longueur des éprouvettes de BeO fritté sous charge 


ene REET ee 

N° de Densité gy = Ib, Ing —In my: Lz — Ip x 10-3 L3-— aie 

Briquee Vé ette | éprouvettes|— ,* Ae ee eae L as 
éprouv I 

See ee eS SE 
Non recuite 1 3,0 + 23 ey cee / 305 
Non recuite 2 2,9 + 54 + 79 + 45 + 178 
Non recuite 3 2,9 — 13 — 32 — 76 — 121 
Non recuite 4 ONT + 4 — 20 — ll — §35 
Non recuite 5 2e7 + 3 — 21 — 32 = 0) 
Recuites 6 3,0 + 6,7 + 89 + 91,3 + 187 
Recuites a 3,0 = );2 + 19 | + 67,1 + 87 
Recuites 8 ll — 26 — 84 | — 179 : — 289 
picicienbonetGec |i Se ee Re a ooo 


densité mais toujours parallélement a la force 
de compression du frittage sous charge. Le 
prélévement des cing premiéres éprouvettes est 
effectué directement dans des frittés non recuits, 
tandis que les trois suivantes sont extraites 
aprés un traitement thermique des briques de 
24 heures a 1300° C. 

Les éprouvettes sont usinées trés soigneuse- 
ment sous forme de cylindre de 50 mm de long 
environ et 6 mm de diamétre. Puis leur longueur 
LI est mesurée a 2 microns prés, a aide d’un 
comparateur 2). Ces échantillons sont alors 
soumis successivement aux trois traitements 
thermiques suivants effectués a lair: 


ler recuit: 2h a 1000° C plus 1 h 30 4 1300° C 
2éme recuit: 6 h a 1380°C 
3éme recuit: 6 h a 1380° C. 


Apres ces recuits, les longueurs des éprouvettes 
toujours mesurées a 20°C, deviennent respec- 
tivement Ly, Lz et Ls. Les variations de lon- 
gueurs enregistrées pour les huit éprouvettes 
de différentes densités, sont données dans le 
tableau 3 avec le signe — quand |’éprouvette 
se contracte et le signe + quand elle conserve 
une dilatation résiduelle aprés refroidissement. 
L’incertitude moyenne sur la mesure de AL/L 
est de l’ordre de 2,5 °%. Cette précision dépend 
principalement de l'état des surfaces aprés les 
traitements thermiques. 

Ces résultats ne sont pas trés cohérents, en 
particulier dans le cas des éprouvettes de densité 
2,9. Ils montrent que si les traitements des 


briques de 24 h & 1300° C suffisent pour relacher 
les tensions et rendre le matériau apte a l’usinage, 
ils ne permettent pas d’atteindre un état de 
stabilisation des frittés. I] est a noter qu’un 
léger “‘glacage’’ de la surface des éprouvettes 
est observé aprés les recuits n° 2 et 3. 

Les éprouvettes, apres la série de recuits 
n° I, 2 et 3, ont été soumises a des essais de 
flexion, afin de déterminer leur résistance 4 la 
rupture comparativement a des témoins extraits 
des mémes briques mais n’ayant pas subi cette 
série de recuits. Les résultats sont rassemblés 
dans le tableau 4. 


TABLEAU 4 


Résistance & la flexion d’éprouvettes recuites ou non 


a - Résistance | Eprouvettes 
Densité des | , . 4 : 
é rf a la flexion | aprés rceuits 
Brique éprouvettes eee ° 
: témoins n 1, 2et3 
(g/cm?) (kg/mm) (kg/mm?) 
Non recuite De Wei fos} 11,4 
Recuite eit ten 12,4 
Non recuite ant) 8,6 14,7 
Non recuite 3,0 16,3 ae 
Non recuite 3,0 11,9 9,9 
Recuite Be) 15,8 11,6 


L’examen de ces résultats (tableau 4) permet 
de parvenir & deux conclusions différentes, 
suivant la densité du fritté. Les variations de 
résistance mécanique observées aprés les recuits 
n° 1, 2 et 3 ne sont pas significatifs dans le cas 
des éprouvettes de faible densité. Par contre, 
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TABLEAU 5 
Effet d’un traitement thermique de 192 heures a 1400° C 


iene Variation Variation Coefficient d’augmen-| Variation de | Variation de 
éprouvette relative de relative de tation de la la porosité la charge de 
longueur densité % porosité totale ouverte (%) rupture (%) 
3,001 + 3,47 « 10-3 — 1,7 3,7 + 70 — 46 
3,004 Eprouvette trop 
déformée pour 
étre mesurée —2;2 5,3 + 25 — 41 
Remarque 
Le signe + indique une augmentation, le signe — une diminution. 


les frittés de densité 3,0 deviennent moins 
résistants. 

L’effet d’un traitement de 12 heures a 1380° C 
est particulicrement sensible sur la longueur des 
éprouvettes d’oxyde de béryllium de densité 
élevée. Pour vérifier si ce recuit était suffisant 
pour stabiliser ces frittés sous charge, deux 
éprouvettes aprés leur prélevement dans une 
méme brique dense, ont été soigneusement 
nettoyées, recuites 2 heures a 1000° C, puis leur 
longueur et densité ont été mesurées comme 
précédemment, ainsi que leur porosité. Elles 
ont alors été soumises 4 un traitement thermique 
a 1400° C (+ 3° C) durant 192 heures dans l’air 
sous la pression atmosphérique. Pour atteindre 
cette température, la vitesse de chauffage était 
de 150° C/heure; le refroidissement était mené 
plus lentement: 75° C/heure. 

Apres ce traitement thermique de 192 heures, 
les mémes caractéristiques ont été déterminées 
& nouveau. Les variations enregistrées sont 
rassemblées dans le tableau 5. 

Ainsi, augmentation de l’ordre de 2 % du 
volume spécifique, causée par le traitement 
thermique de 192 heures a 1400° C correspond 
a un gonflement de |’échantillon, c’est-a-dire 
a& une augmentation trés importante de la 
porosité fermée. L’évolution de la _ porosité 
ouverte est beaucoup moins nette; elle n’est 
méme pas significative puisqu’elle reste de 
lordre de grandeur de la précision des mesures. 

La variation de longueur ne peut étre déter- 
minée que sur une éprouvette, dans l’autre cas 
VPaugmentation de volume s’accompagne d’une 


telle déformation qu'il est impossible d’effectuer 
la mesure de longueur au comparateur. Si 
Von suppose le matériau homogeéne et isotrope, 
aux variations de densité mesurées correspon- 
draient les augmentations de longueur relatives 
suivantes: +5,7010-3 pour léprouvette de 
densité 3,001 et +7,3010-% pour l’autre. La 
comparaison de la premiere de ces valeurs 
calculées a la valeur mesurée correspondante 
semble indiquer que le taux de gonflement est 
plus faible suivant la grande dimension. On ne 
sait si cette différence est due a la forme des 
éprouvettes ou a une faible anisotropie des 
briques frittées sous charge: l’axe sénaire des 
cristallites ayant une légére tendance a se 
disposer perpendiculairement a l’axe de pressage. 

Apreés le traitement de 192 heures a 1400° C, 
la résistance des éprouvettes a la flexion diminue 
respectivement de 46 et 41 °% (Cf. tableau 5), 
la résistance des témoins non recuits étant 
relativement faible: environ 12 kg/mm2. 

L’examen des fractures au microscope élec- 
tronique 32) par la méthode rhodoid-carbone 
avec ombrage des empreintes au chrome permet 
d’apporter une explication de cette diminution 
de la résistance mécanique des frittés de densité 
3,0 apres les traitements thermiques 4 1400° C. 
En effet, la fracture des éprouvettes non recuites 
est nettement transgranulaire avec de trés 
nettes striations comme le montre par exemple 
les figures 4 et 5. | 

Au contraire, apres le traitement thermique 
de 192 heures a 1400° C, la fracture des éprou- 
vettes a complétement changé d’aspect, la 
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Figs. 4 et 5. Les fractures des éprouvettes de forte densité, non recuites, sont nettement transcristallines. 
Elles laissent apparaitre les plans de clivage des grains; on apergoit assez peu de pores. X 2800. 


Fig. 6a. Aprés traitement (192 h & 1400° C), la fracture 

a complétement changé d’aspect. Elle présente 

essentiellement des décohésions entre les grains et 

toutes les surfaces de joints sont recouvertes de bulles. 
x 2800. 


Fig. 6b. Pour tous les frittés de densité > 2,9 
Papparition des bulles ne se produit pas avec la 
méme vitesse. Certains frittés, apres de courts recuits, 
montrent de grosses bulles sur leurs joints. x 2800. 
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cassure est essentiellement intergranulaire et 
toutes les surfaces de joints de grains sont 
recouvertes de bulles de dimensions comprises 
entre 0,1 et 10 microns (figures 6a et 6b). 

Il semble bien que l’on puisse relier la chute 
de la résistance mécanique des frittés trés 
denses a l’apparition et au rassemblement de 
bulles plus ou moins grosses aux joints des 
grains. 

L’origine de ces bulles résulte vraisemblable- 
ment de la formation de gaz dans les frittés a 
haute température 3!). H. Frisby et A. Bisson 
étudient ce probléme dans un autre article 2°). 

La vitesse de croissance des bulles n’est pas 
identique dans tous les frittés de méme densité. 
C’est ainsi que l’examen microscopique de la 
fracture de léprouvette n° 6 (d=3,0) du 
tableau 3 met en évidence des bulles plus 
grosses apres la série de recuits n° 1, 2 et 3 
que celles apparues dans les éprouvettes de 
méme densité, apres le traitement thermique 
de 192 heures a 1400° C. 

De plus, les traitements thermiques prolongés 
provoquent un grossissement des grains et une 
amélioration du frittage des éprouvettes de 
faible densité. Cette augmentation du degré de 
cohésion explique l’accroissement de la résistance 
mécanique des frittés de faible densité a la 
suite des traitements thermiques. 


4. Effet de irradiation sur l’oxide de béryllium- 
fritté sous charge 

Sous leffet des neutrons possédant une 

énergie suffisante, les ions du réseau BeO peuvent 


étre déplacés de leur position normale d’équilibre | 


avec formation de lacunes, d’interstitiels et 
éventuellement de défauts plus complexes 
(effet Wigner). Ce déplacement des ions dans le 
réseau cristallin s’accompagne d’une variation 
des propriétés physiques de oxyde et en prin- 
cipe d’une augmentation de l’énergie libre du 
systeme. 

Dans le cas de l’oxyde de béryllium, les 
neutrons rapides provoquent une réaction du 
type (n, 2n) avec production d’hélium. Le seuil 
théorique de cette réaction est de 1,85 MeV. 
Pour les neutrons d’énergie comprise entre 
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2,7 et 3,3 MeV, la section efficace varie linéaire- 
ment suivant l’équation: 


f= 3801425 


ot. o est exprimé en barns et EH en MeV. 
La section efficace est environ de 200 mb 
pour des neutrons de 2,85 MeV (voir 26.27.28), 


9Be+n > 2n+8Be 
8Be 5) ale. 


De plus les neutrons d’énergie supérieure a 
2 MeV environ peuvent entrainer la formation 
d’hélium et de tritium par suite de la réaction 
(n, x) et de celles qui en découlent: 


9Be+n > 4He+ He 


&- 

6He —> 6Li 

6Li+n — 4He+32H 
e 

3H —> 3He. 


La section de capture de la réaction (n, «) de 
Vordre de 100 mb pour les neutrons de 3 MeV 
tombe a 0,05 mb environ pour les neutrons de 
2,25 MeV (ref. 29). 

L’effet Wigner et la formation simultanée de 
ces atomes étrangers dans les frittés d’oxyde 
de béryllium ont certainement une influence 
sur lévolution des propriétés physiques et 
mécaniques du réfractaire sous irradiation. 


4.1. EFFET DE L’IRRADIATION SUR LES PARA- 
METRES CRISTALLINS 


Avant irradiation, les paramétres cristallins 
de l’oxyde de béryllium déterminés, selon une 
technique déja décrite 2-3), sur plusieurs aiguilles 
extraites de frittés sous charge, ont les valeurs 
suivantes: 

a=2,6980 + 0,0002 A 
c=4,3767 + 0,0010 A. 


Pour une aiguille donnée, la précision sur le 
paramétre c est estimée & + 0,0004 A avant: 
irradiation. 

Pour les différentes doses exprimées en flux 
rapide intégré (neutrons d’énergie supérieure a 
1 MeV) a plus ou moins 20 % et effectuées aux 
températures 7'jr, les variations relatives des 
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TABLEAU 6 


Variation des paramétres cristallins aprés irradiation 


Ee 
Gr en nr-em 2 Aa Ac 


ae ON e Wy 

(HZ > 1 MeV) a ee Ir 
PACES sth Rae Vc eS EN ae a LO Ra a Ee 
2,5 x 1019 0,11 0,95 |< 100°C 
6,0 x 1019 0,36 3,1 = 100°C 
9,0 x 1019 0,37 5,2 = 100°C 
2,2 x 1020 0,36 2.56 | > 350°C 


paramétres cristallins aprés irradiation, sont 
indiquées dans le tableau 6. 

Dans le cas des irradiations 2,5 x 1019, 
6x 10!9 ny-cm-? effectuées & une température 
inférieure & 100°C, et de la derniére pour 
laquelle Ty était supérieure a 350°C, les 
diagrammes de Debye et Scherrer ont été 
obtenus avec des aiguilles d’oxyde de béryllium. 

Pour ie flux de 9,0 x 1019 n;-cm~-?, on a utilisé 
la poudre recueillie aprés les mesures de ré- 
sistance a la compression effectuées 4 la tempé- 
rature ambiante sur des cubes de 8 mm d’aréte. 

La détermination du paramétre a aprés 
chacune de ces irradiations reste possible avec 
la précision de + 210-4 A. 

Les mesures du paramétre c deviennent prati- 
quement impossibles pour les flux supérieurs a 
9,0 x 1019 ny-cm-?. Pour essayer de suivre |’évo- 
lution cristalline de l’oxyde de béryllium aprés 
une irradiation de 2,5 <x 1029n,-em-? (Ty infé- 
rieure a 100°C) une autre technique a été 
appliquée. 

La poudre d’oxyde de béryllium obtenue 
apres cette irradiation est agglomérée et disposée 
en lamelle. La plaquette ainsi préparée est 
examinée par réflexion avec le rayonnement 
Ka; du cuivre a l'aide d’un goniométre a 
compteur. On constate ainsi que les raies 
d’indice (hk0) ne sont que faiblement perturbées 
alors que celles de type (00/) présentent un net 
élargissement, sensiblement symétrique. L’élar- 
gissement est dissymétrique dans le cas des 
raies (hkl). Pratiquement toute mesure devient 
impossible pour les raies correspondant a des 
angles supérieurs 4 40° environ. Ainsi aprés 
cette forte irradiation, le réseau de l’oxyde de 


béryllium subit une importante distorsion 
suivant l’axe c. 

Les figures (7a et 7b) permettent de comparer 
les profils de la raie (002) avant et apres cette 


irradiation. 


4.2. EFFET DE L’IRRADIATION SUR LA LONGUEUR 
DES EPROUVETTES D’OXYDE DE BERYLLIUM 
FRITTE SOUS CHARGE 


A partir des valeurs précédentes trouvées 
pour les paramétres cristallins de oxyde de 
béryllium aprés irradiation, il est possible de 
calculer les augmentations correspondantes de 
la longueur L d’éprouvettes de densité théorique 
dont les grains seraient orientés statistiquement 
dans toutes les directions. On obtient ainsi: 


— Pour le flux 
2,5xX10!n,-em@ AL/L=0,4%104 
6,0«K10 5 AL/E=1,3< 103 
COG OL ays ALL =2,0* 10-3 


Expérimentalement, les valeurs citées dans le 
tableau 7 ont été trouvées avec des éprouvettes 
cylindriques de 6 mm de diamétre et 50 mm 
de long dont les densités sont comprises entre 
2,6 et 3,0. La précision des mesures de longueur 
est en moyenne de 2,5 % sur AL/L; elle dépend 
de I’état des surfaces. Dans les cas les plus 
défavorables cette erreur relative est au maxi- 
mum de 7-%,. 


TABLEAU 7 


Variation relative de la longueur d’éprouvettes de 
BeO fritté sous charge aprés irradiation 


Flux rapide Try Densité | AL 
(nr-em-2 x 1019) (°C) (g/em3) ae Ne 
2,5 < 100 2,62 0,48 
2,74 0,57 
2,93 0,80 
3,00 0,96 
6 < 100 2,70 1,10 
2Ao 1,39 
2,90 1,30 
3,00 2,50 
3,01 2,56 
9 < 100 2,13 3,04 
3,00 6,55 
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BeO fritte avant irradiation 


22 


BeO Fritt 


diation 


e apres irra 


- 


2.5 X 102° n--em~-? 


ices Zips 


Fig. 7a et 7b. Profil de la raie (002) avant et apres irradiation. 
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La comparaison des résultats présentés dans 
le tableau 7 avec les valeurs théoriques données 
plus haut permet de conclure que, dans le cas 
de ces échantillons, les variations de longueur 
observées sont généralement plus importantes 
que celles qui peuvent étre calculées a partir 
des données cristallographiques. 

Les variations du diamétre des éprouvettes 
nont pas été déterminées avec suffisamment 
de précision pour étre indiquées. Toutefois, ces 
variations restent du méme ordre de grandeur 
que celles observées sur les longueurs. De plus, 
Vévolution de la porosité des frittés reste tout 
a fait compatibles avec ces résultats. 

Quatre éprouvettes ont été irradiées une 
premiere fois a4 une dose de 6X 10!9 ny-cm~?. 
Les variations de longueurs observées sont alors 
de l’ordre de celles indiquées dans le tableau 7 
pour cette dose et respectivement pour chaque 
densité. 

Aprés un recuit de 2h 20 mn. 4 1400°C, 
ces éprouvettes ont été réusinées et mesurées 
a nouveau. Elles ont alors été soumises a 
une nouvelle irradiation: deux éprouvettes a 
6 x 1019n,-cm~?, les deux autres a 9 x 10!9n;-em-2 
Les résultats suivants sont trouvés aprés cette 
deuxiéme irradiation, effectuée également a une 
température inférieure 4 100 °C. 


TABLEAU This 


Variation relative de longucur aprés la deuxiéme 
irradiation 


Deuxiéme ar 
i ape Densité AL 
irradiation 


: 3 
(ny-em-2 x 1029) a) 
ibaa AY ee! Se 


6 2,97 1,37 
2,99 1,43 
9 2,69 2,28 
2,74 2,56 


—_—_—_——————— 


Les dilatations observées aprés cette deuxiéme 
irradiation sont moins importantes que les 
augmentations de longueur trouvées avec les 
éprouvettes n’ayant subi qu’une seule irradia- 
tion de méme flux. Les variations relatives de 
longueur aprés la deuxiéme irradiation devien- 
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nent comparables aux valeurs théoriques cal- 
culées. 


EFFET DE L’IRRADIATION SUR LA CON- 
DUCTIBILITE THERMIQUE 


La conductibilité thermique de l’oxyde de 
béryllium est exceptionnellement élevée pour 
un réfractaire, dans le domaine de températures 
compris entre l’ambiante et 400° C environ. 

Cette propriété est liée a la température 
caractéristique de Debye qui est de l’ordre de 
1200° C pour la glucine. 

La variation du coefficient de conductibilité 
thermique d’un fritté sous charge de densité 
2,9 en fonction de la température est représentée 
sur la figure 2 jusqu’a 1500° C. 

D’autre part, ce coefficient de conductibilité 
thermique augmente avec la densité du fritté. 


4.3. 


K (cal fem sec °C) 
5 


0.4 ees ees eee 


0.3 of : 


0.2 = he 


Courbe selon Powell 


0.11 if; a 


Ye @ K mesurés 


Densité g/em 3 
2 25 3 


Fig. 8. Conductibilité thermique & 100° ©, en fonction 
de la densité de BeO non irradié. 


EFFET DES TRAITEMENTS THERMIQUES 15 


K cal cm/cm? sec°C 


4 Avant irradiation 
0.5 2  @ Aprés irradiation 
3 & Aprés recuit 5H 4 500°C 
4  Aprés recuit 5Ha 800°C 
0.4 = 


‘ 
= ANA 3 
Na 2 
—— L 
0 100 200 TCS) 


Fig. 9. Conductibilité thermique de BeO fritté de 
densité 2,74: effets de Virradiation 4 froid (2,5 x 1019 
nr-em~2) et des recuits. 


4 Avant irradiation 
° 2 a Aprés irradiation 
K(cal /seccm °C) e : 5 
3 & Aprés recuit S54 a SOO¢ 
4  Aprés recuit 14 a 770% 
5 


© Aprés recuit 54 a 1000°¢ 


0 100 200 T (°C) 


Fig. 10. Conduetibilité thermique de BeO fritté de 
densité 3,00: effets de Virradiation & froid (2,5 x 1019 
nr'em~?) et des recuits. 


id 


( 


La figure 8 représente la courbe de Powell !”) 
donnant le coefficient de conductibilité thermi- 
que déterminé 4 100°C en fonction de la 
densité de l’oxyde de béryllium. Les valeurs 
trouvées par nous pour les frittés sous charge 
se placent généralement de facon assez satis- 
faisante autour de cette droite. L’accord est 
meilleur quand les éprouvettes sont recuites a 
1300-1400° C apres leur prélevement dans les 
briques. 

L’effet d’une irradiation de 6 x 10!9 np-cm=? 
sur la valeur du coefficient de conductibilité 
thermique déterminé entre 100 et 250°C a 
déja été signalé 2). Une dose de 2,5 x 10!9n;-em=? 
(ref. 22)) produit une action déja trés sensible 
sur des éprouvettes de densité 2,74 et 3,00 
comme Jindique respectivement les figures 
9 et 10. 

Le tableau 8 permet une comparaison plus 
aisée de l’influence des différents flux et de la 
densité des frittés. 


TABLEAU 8 
Diminution de la conductibilité thermique mesurée 
a 140°C aprés irradiation 


Flux rapide intégré 
(mr-em=2 xX 1019) 


Densité ap | ‘ Tir 
(g/cm?) es (°C) 
Diminution de K 
ic (%) 
2,74 14 69 < 100 
3,00-2,99 oe 80 < 100 


Ainsi, pour ces frittés sous charge, la dimi- 
nution du coefficient de conductibilité thermique 
est d’autant plus grande que l’échantillon a été 
soumis a un flux neutronique élevé, du moins 
pour une méme température W irradiation. De 
plus, l’effet de Virradiation est d’autant plus 
important que l’oxyde de béryllium est plus 
dense. I] faut bien remarquer que la diminution 
du coefficient de conductibilité thermique est 
toujours trés supérieure a la variation qui 
correspondrait a une simple diminution de 
densité observée simultanément sur les éprou- 
vettes aprés irradiation. 


158 


INFLUENCE DE L IRRADIATION SUR LA 
RESISTANCE A LA COMPRESSION DES FRITTES 
SOUS CHARGE 


4.4. 


La résistance 4 la compression varie évidem- 
ment en fonction de la densité. Le cas des frittés 
sous charge de densité comprise entre 2,97 et 
3,00 est d’abord examiné. Comme précédem- 
ment les éprouvettes soumises a lirradiation et 
& essai de rupture sont des cubes de 8 mm 
d’aréte. Les résultats obtenus en fonction du 
taux et de la température d irradiation sont 
rassemblés dans le tableau 9. Ils correspondent 
& des valeurs moyennes. La dispersion des 
résultats est suffisamment petite pour que ces 
valeurs indiquées soient bien significatives. 


TABLEAU 9 


Diminution de la résistance & la compression des 
frittés sous charge de densité 2,97—3,00 aprés irradiation 


Résistance a 
Pe re VPécrasement | Dispersion 
(nr em?) (CO) (a, 20°C (tonnes/cm?) 
(tonnes/cm2) 
Avant Ir 20 + 2 
2,5 x 1019 100 15,3 + eg 
6,0 x 1019 100 4,5 + 0,2 
9,0 x 1019 100 1,4 Od 
2,0 x 1020 100 Poudre 
2,2 x 1020 350 One + 0,2 


+ Une seule éprouvette a donné un affaiblissement 
plus important Ry = 8,4 Txcm~. 


Les résultats présentés dans le tableau 10 
sont donnés a titre indicatif, afin de montrer 
Vinfluence de la densité dans ces phénomeénes. 
En effet, la chute de la résistance & la compres- 
sion est si importante aprés irradiation que la 
signification de ces essais devient aléatoire. 

L’ensemble des résultats présentés dans les 
tableaux 9 et 10 montrent quelle peut étre 
Vimportance des facteurs, densité du fritté et 
température d’irradiation, quand un composé 
ionique comme la glucine est exposé & un flux 
neutronique. 
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TABLEAU 10 


Diminution de la résistance & la compression des 
frittés sous charge de faible densité aprés irradiation 
(Tir < 100° C) 
a 

Pr Densité Ry Ry témoin 


(ny: em-2 x 102°) | (g/em?) | (tonnes/em?) (tonnes/cm?) 
——— 


2 2,80 0,36 15 
z e272 1,00 15 
2 2,52 0,51 10 
3 2,53 0,28 10 


5. Effet des traitements thermiques sur les 
échantillons irradiés 

Si, lors de l’irradiation neutronique de oxyde 
de béryllium, seul l’effet Wigner intervenait, 
le désordre introduit par les neutrons dans le 
réseau cristallin pourrait disparaitre, en prin- 
cipe, a la suite d’un traitement thermique con- 
venable de |’échantillon irradié. La réorganisa- 
tion du réseau devrait entrainer une restaura- 
tion des propriétés initiales de l’oxyde. En fait, 
il est possible que la disparition de certains 
défauts ou de rassemblements de défauts soit 
difficile & obtenir par recuit sans modifier la 
texture du fritté (grains, porosité). A cause de 
cette évolution éventuelle des échantillons irra- 
diés puis recuits, le terme de restauration plutét 
que guérison sera utilisé pour indiquer qu’une 
caractéristique physique ou mécanique du fritté 
a retrouvée sa valeur d’avant irradiation par 
suite d’un traitement thermique convenable. 

De plus, dans le cas de l’oxyde de béryllium 
la fagon dont se produit l’élimination des gaz 
formés sous irradiation est encore trés mal 
connue >), Si ces gaz ne s’évacuent pas complé- 
tement, leur présence dans le fritté peut rendre 
impossible le retour a l'état initial. 


5.1. EvoLuTion DES PARAMETRES OCRISTALLINS 


Pour les faibles doses d’irradiation, la varia- 
tion Ac/c suivant Vaxe c est environ dix fois 
plus importante que Aa/a correspondant au 
paramétre a. Il est done plus facile de suivre 
Vinfluence des traitements thermiques sur les 
échantillons irradiés en mesurant le parameétre 
c, du moins quand cela est possible. L’étude 
cinétique de l’évolution de ce paramétre & 
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différentes températures n’est encore qu’amor- 
cée. Il semble toutefois que toutes les aiguilles 
n’évoluent pas avec la méme vitesse 18). Par 
exemple, pour une aiguille prélevée dans un 
fritté dense (3,0) et irradié & 2,5 x 1019n;-cem-2 
(Tt < 100° C), la valeur de Ac/c est déja réduite 
de 46 %, apres un recuit de 1 heure a 800° C, 
tandis qu’une restauration de 54% nest 
obtenue qu’aprés 8 heures a 1100° C dans le cas 
dune aiguille de densité voisine de 2,6 irradiée 
dans les mémes conditions. Cependant, la valeur 
initiale du paramétre c n’est retrouvée qu’aprés 
des traitements de 1 a 2 heures a des tempéra- 
tures de Vordre de 1200° & 1300°C. Aux 
températures plus basses, des recuits de 10 
heures ne sont pas suffisants pour effectuer cette 
restauration. 

La trés importante distorsion du réseau 
cristallin et lélargissement des raies correspon- 
dant 4 un indice J non nul ne permettent pas 
une mesure acceptable du parameétre c apres les 
irradiations supérieures 4 9 x 10!9 ny-cm~2. 

Néanmoins, la restauration du réseau peut 
étre suivie par la mesure de |’élargissement de 
la raie (002); Vintensité de la raie (004) est 
becaucoup trop faible pour permettre une 
détermination valable !9). 

En premiére approximation, on admet comme 
largeur vraie de la raie, aprés un recuit 4 la 
température 7 durant le temps ¢ de l’échantillon 
irradié, la valeur A07,, donnée par l’expression: 


AO 7,4=V AO2e7,4 — AD? 


ou Af est la largeur expérimentale de la raie 
(002) d’une poudre de BeO non irradié et trés 
bien cristallisé, et AOer,, est la largeur expéri- 
mentale de la raie (002) de l’échantillon irradié 
recuit & 7° C pendant le temps ¢. 

Les valeurs de A0r,; apres les traitements 
thermiques a 550, 725 et 1000° C dune 
poudre obtenue aprés une irradiation de 
2,5 x 102° n;-cm~-? d’éprouvettes de densité 3,0 
(Tr < 100° C) sont représentées en fonction du 
temps respectivement par les courbes de la 
figure 11. Pour chacune de ces trois tempéra- 
tures, on commence le recuit au temps 0 avec 
un nouvel échantillon de poudre irradiée. 
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. 46 ,, (degrés8) 


0.34 
725°C 2 

0. 
01, 1000°C 3 

Sa a | Jk 4 n 4 SS eee 

0 50 100 150 200 

Durée de traitement thermique (heures) 
Fig. 11. Effet de la durée des traitements thermiques 


sur la largeur de la raie (002) de BeO irradié. 
(2,5- 102° ny em-2). 


Comme on pouvait s’y attendre, ces graphi- 
ques montrent que la restauration partielle du 
réseau est d’autant plus importante que la 
température de traitement est élevée. Trés 
rapide au début du traitement, elle n’évolue 
ensuite que trés lentement. Méme a 1000° C 
aprés 200 heures, la restauration n’est apparem- 
ment que de 85,5 %. 

4.2, INFLUENCE DES TRAITEMENTS THERMI- 
QUES SUR LA LONGUEUR DES EPROUVETTES 
DE BeO IRRADIE 


Puisque Virradiation entraine une augmenta- 
tion de la longueur des éprouvettes d’oxyde de 
béryllium, la cinétique de la restauration des 
frittés & température constante peut étre suivie 
au dilatométre. 

Les courbes des figures 12 et 13 correspondent 
a deux échantillons respectivement de densité 
3,0 et 2,7 irradiés a la dose de 6 x 102° n,-cm-2 
a une température inférieure 4 100° C. La méme 
éprouvette est utilisée pour chacun des traite- 
ments thermiques indiqués sur les courbes de 
ces deux figures, ot. AZ est égal & la variation 
de longueur aprés irradiation et ADp a celle 
trouvée aprés recuit. Le rapport Aly/ALR 
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tqux de restauration 
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Fig. 12. Etude dilatométrique de la restauration de BeO (densité 3,0) irradié a froid (6 x 10! ny-cm~?). 


(—-—: partie mal définie des isothermes). 
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Fig. 13. Etude dilatométrique de la restauration de BeO (densité 2,7) irradié & froid (6 x 1019 n--em-2) 
r . 


(———: partie mal définie des isothermes). 
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indique le pourcentage ou taux de restauration 
de la longueur de l’éprouvette aprés traitement 
thermique. 

Ces résultats ne correspondent qu’a des essais 
préliminaires. En effet, le dispositif employé 
possede une inertie thermique trop importante. 
Dans ces conditions, l’éprouvette n’atteint pas 
suffisamment rapidement la température désirée. 
C’est pourquoi la partie initiale de ces courbes 
est représentée en traits discontinus. 

Apres chaque isotherme, les résultats donnés 
par Venregistrement dilatométrique sont vérifiés 
par une mesure de longueur au comparateur. 

On. constate qu’a 400° C, la restauration des 
deux éprouvettes de densité 3,0 et 2,7 peut 
déja commencer. En effet le taux de restauration 
atteint quelques pour cents apres deux heures 
de traitements a cette température. La com- 
paraison des courbes des figures 12 et 13 montre 
que pour un méme traitement thermique ce 
taux est plus important dans le cas du fritté 
de faible densité. Apparemment, il y a la con- 
tradiction avec les résultats de étude précé- 
dente par rayons X. Toutefois, il faut remarquer 
qu’avec les frittés sous charge irradiés, l’inter- 
prétation des résultats des mesures de longueur 
n’est pas simple, surtout si les éprouvettes n’ont 


Irradié non recuit 


ae 


Irradié recuit 


2.5) 4 22 W/cm? (d= 3.0) 


Résistance 4 ]€crasement Yo 


de 10.5 t/em? (d 


non 
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pas été suffisamment recuites avant irradiation. 
Dans ce cas, en effet, pendant le recuit, paral- 
lélement a la réorganisation du réseau cristallin 
correspondant 4 une diminution du nombre de 
défauts, on observe une amélioration du frittage 
des éprouvettes de faible densité et au contraire, 
une augmentation de la porosité fermée inter- 
granulaire dans le cas des éprouvettes de densité 
supérieure & 2,9 (refs. 21.31)), 


4.3. ErreT DES TRAITEMENTS THERMIQUES 
SUR LE COEFFICIENT DE CONDUCTIBILITE 
THERMIQUE DE L’OXYDE DE BERYLLIUM 
IRRADIB 


L’évolution du coefficient de conductibilité 
thermique K d’éprouvettes d’oxyde de béryl- 
lium fritté sous charge irradié 4 la dose de 
6x 1019 n»-cm~? a été décrite antérieurement 2). 
Les courbes des figures 9 et 10 représentent 
Veffet des traitements thermiques sur les valeurs 
de K déterminées entre 80 et 240° C respective- 
ment avec des frittés sous charge de densité 
2,74 et 3,00, apres Virradiation de 


2,5 X 10-19 np-em-2 (Trp < 100° C) (ref. 22). 


Dans le cas de l’éprouvette irradiée de densité 
2,74, aprés un recuit de 5 heures 4 500° C, la 


Zui 


2.7, 


9x10 19 2x10 20 3x10 20 


Fig. 14. Résistance 4 l’écrasement de BeO irradié a froid, selon la densité et le flux intégré (colonne gauche) ; effets 


d’un recuit de 24 heures & 1300°C. (colonne droite) ( 


: taux de résistance de chaque éprouvette). 
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diminution de K mesurée & 140° C qui était de 
14 % aprés irradiation n’est plus que de 8,5 %,. 
Le second traitement de 5 heures a 800° C 
permet de retrouver approximativement les 
valeurs initiales de K. 

Aprés irradiation de l’éprouvette de densité 
3,00, le coefficient K s’était abaissé de 32 % par 
rapport & sa valeur avant irradiation. Un recuit 
de 5 heures & 500° C entraine une restauration 
correspondant approximativement au tiers de 
cette chute, (qui n’est plus que de 22 %). I 
faut ensuite un traitement de 5 heures a 1000° C 
pour s’approcher des valeurs initiales. 

Ces résultats laisseraient prévoir que la 
restauration des propriétés thermiques serait 
d’autant plus facile que la diminution de K est 
plus faible aprés irradiation. 


5.4. EFFET DES TRAITEMENTS THERMIQUES 
SUR LA RESISTANCE A LA COMPRESSION DE 


L’OXYDE DE BERYLLIUM IRRADIE 


La résistance 4 la compression des frittés sous 
charge diminue avec le taux d irradiation 
(Tr < 100° C). Cet effet de la dose recue est plus 
sensible quand la densité est de ordre de 3,0 
(voir tableaux 9 et 10). 

Le graphique représenté figure 14 permet de 
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se rendre compte de l’effet d’un traitement de 
24 heures & 1300° C sur les éprouvettes irradiées. 
Les résistances & l’écrasement aprés irradiation 
sont représentés en pour cent par rapport @ la 
valeur moyenne correspondant aux témoins non 
irradiés. En grisé figurent les résistances aprés 
chacune des irradiations effectuées a une tempé- 
rature inférieure 4 100° C, en blanc les résultats 
trouvés aprés le traitement thermique 24 heures 
& 1300° C pour les frittés de différentes densités. 

Aprés la plus faible irradiation indiquée 
(6,0 x 1019 n,-cm~-2), la résistance a l’écrasement 
des frittés trés denses est abaissée a 5 tonnes/cm? 
et le matériau devient pratiquement inutilisable: 
il s’effrite alors trés aisément. 

Les recuits 4 1300° C permettent de retrouver 
dans tous les cas des valeurs acceptables de 
cette caractéristique mécanique. 

L’irradiation a un effet moins important sur la 
résistance du matériau, quand elle est faite a une 
température plus élevée (7 > 350° C). Sur des 
éprouvettes irradiées a cette température 
(2,2 x 1020 n,-cm-2), des recuits de 24 heures 
ont été effectués a différentes températures. 
Les résultats de ces traitements sont représentés 
comme précédemment sur le graphique de la 
figure 15. Dans le cas de ces frittés de densité 


Résistance a I’écrasement %/o 
(de 17.5 t/cm2 pour d= 2.95 4 23 t/cm2 pour d= 3.0) 


hon, : irradié 
le non ° 
recuit 570 C 


Température du recuit 


800°C 4000°C 1200°C- 1400°C 


Fig. 15. Résistance & l’écrasement de BeO irradié & 350° C (2 x 10° ny-em-2), densité 2,95-3,00. Effets 


des recuits de 24 heures & diverses températures. 


( 


: taux de résistance de chaque éprouvette). 


(—.-—: taux de résistance moyen de la série d’éprouvettes). 


EFFET DES TRAITEMENTS THERMIQUES 


3,00, si les recuits & 570 et 800° C ne sont pas 
significatifs, les propriétés mécaniques commen- 
cent a s’améliorer aprés les traitements a 
1000° C et sont retrouvées a 1200°C. Il est 
probable qu’a 1400° C, le développement de la 
porosité aux joints des grains entrainent a 
nouveau une chute des propriétés mécani- 
ques 21,31), 


6. Conclusions 


Le frittage sous charge permet de fabriquer 
des briques d’oxyde de béryllium de densité 
trés élevée, dans lesquelles il est possible d’usiner, 
aprés recuit, des piéces de formes trés com- 
plexes. Par contre, des traitements thermiques 
prolongés & 1400° C diminuent la densité et la 
résistance mécanique de ces frittés, alors que 
des bulles apparaissent aux joints des grains. 
Les causes de cette instabilité thermique des 
frittés sous charge trés denses seront examinées 
et discutées dans un autre article °°), 

Les résultats des mesures des paramétres 
cristallins et de la résistance a |’écrasement, en 
particulier, montrent la grande influence de la 
température d irradiation sur la tenue du 
matériau sous flux neutronique. La résistance 
de l’oxyde de béryllium sous irradiation semble 
aussi dépendre de la densité du produit: les 
frittés trés denses (d>2,9) sont plus sensibles 
a l’effet des neutrons que les frittés de plus 
faible densité (2,7 par exemple). La chute des 
propriétés mécaniques de l’oxyde de béryllium 
fritté sous charge de densité 3,0 est telle qu’une 
irradiation de 2,010?9n,;-cm-? suffit pour 
provoquer une désagrégation complete des 
échantillons, du moins pour une température 
irradiation située au-dessous de 100° C. 

Il est probable que la chute des propriétés 
mécaniques de l’oxyde de béryllium observée 
aprés irradiation résulte non seulement de la 
formation de gaz?) quin ’apparaissent nettement 
sous forme de bulles aux joints de grains qu’apres 
traitement thermique 21), mais aussi de la trés 
importante déformation anisotrope du réseau 
cristallin. En effet, pour les taux d irradiation 
relativement faible *), augmentation relative 
Ac/c de la valeur du paramétre observée suivant 
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l’axe sénaire est dix fois plus importante que 
Aaja. Il convient de remarquer que cette 
anisotropie semble diminuer quand la tempéra- 
ture d’irradiation est supérieure a 350° C. 

Les augmentations relatives AL/L de la 
longueur des éprouvettes d’oxyde de béryllium 
fritté sous charge, de densité voisine de 3,0 sont 
toujours plus importantes que la valeur théori- 
que calculée a partir des données cristallo- 
graphiques. Vraisemblablement la déformation 
anisotrope du réseau est accompagnée, par suite 
de ruptures intergranulaires, de la formation de 
“vides” et de microfissures 23.24). En tout cas 
ce phénomeéne ne peut étre expliqué par une 
orientation préférentielle des grains dans le 
fritté. 

L’augmentation de longueur AL/L apres 
irradiation est moins importante dans le cas de 
frittés de plus faible densité. Ainsi pour les 
frittés de densité 2,7, il arrive quelquefois que 
la valeur de AL/L observée soit légérement plus 
faible que la valeur théorique calculée. 

On remarque qu’il est plus facile de restaurer 
ses propriétés initiales d’un échantillon faible- 
ment irradié celles que d’une éprouvette d’oxyde 
de béryllium ayant subi une dose plusimportante. 
Il est probable que dans le premier cas, on 
trouve relativement un plus grand nombre de 
défauts ponctuels que dans le second ot ces 
défauts ont pu se rassembler sous des formes 
beaucoup plus stables. Toutefois, il semble 
qu'il faille atteindre, méme pour les faibles 
irradiations, des températures égales ou supé- 
rieures & 1200° C pour restaurer les propriétés 
de l’oxyde de béryllium. II est possible que la 
restauration des caractéristiques mécaniques 
des éprouvettes d’oxyde de béryllium, obtenues 
par frittage naturel, qui contiennent moins 
d’impuretés et de gaz, soit plus facile que celle 
des frittés sous charge. I] a été montré que le 
rassemblement des gaz aux joints de grains se 
produit a4 1000°C dans Voxyde de béryllium 
irradié 2!), tandis que cette précipitation ne 
s’effectue dans les frittés sous charge non 
irradiés qu’a partir de 1300° C. 

D’autre part, pour que l’oxyde de béryllium 
soit utilisable dans les réacteurs nucléaires, il 
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convient de s’assurer que l’énergie Wigner 
emmagasinée & la température de fonctionne- 
ment envisagée ne soit pas trop importante et 
ne risque pas de se libérer brusquement. De 
plus, les résistances du matériau au fluage et 
au choc thermique doivent étre suffisantes. 

Enfin, il est indispensable que les gaz formés 
sous irradiation puissent normalement s’échap- 
per du fritté 4 la température de fonctionnement 
de la pile. 
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Nuclear grade beryllium oxide powders from commer- 
cial suppliers may be pressed at temperatures of 1500° 
to 1900° C and under pressures from 2000 to 6000 psi 
in graphite dies into a variety of shapes having 
densities in the range 98 to 100 % of the theoretical 
value. Addition of 1% MgO facilitates the process 
and improves the rate and uniformity of densification. 
The compaction of BeO as a function of pressure, 
temperature and time may be described by a flow 
relation involving a viscosity and a critical shear 
stress for grain boundary movement. 

Thermal expansion is isotropic to about 1700° C 
and is well described to 2000° C by a quadratic function 
of the temperature. The specific heat of BeO at 
1500° C is 0.52 cal/g-°C, slightly above the Dulong 
and Petit value. From 500° to about 1800°C the 
thermal conductivity decreases as 1/7’, from a high 
value at room temperature of about 0.50 cal/em-°C 
for dense material. A decrease in density of 5% 
diminished the thermal conductivity by approximately 
13 %. Information given earlier on the creep, elastic 
and anelastic properties of dense material has been 
extended, and relations have been employed showing 
that significant fractions of thermal stresses encoun- 
tered in practice may be relaxed if given time. 
Anelasticity due to grain boundaries also appears to 
confirm the view on flow during densification in hot 
pressing. A preliminary estimate of rupture strength 
for completely dense material with grain size of 
approximately 35 wis 36 000 psi at room temperature. 
Lowering the density 1 % reduces the strength about 
4100 psi. The status of knowledge of other properties 
is reviewed. briefly. 


Des poudres d’oxyde de béryllium de pureté nucléaire 
provenant de fournisseurs du commerce peuvent étre 
comprimées a des températures de 1500 a 1900° C 
sous des pressions de 2000 a 6000 psi dans des matrices 
de graphite sous une variété de formes donnant des 
densités variant entre 98 et 100% de la valeur 


théorique. Une addition de 1 % de MgO facilite le 
processus et augmente la vitesse et l’uniformité de la 
densification. La densification de BeO peut étre 
décrite en fonction de la pression, de la température 
et du temps par une relation d’écoulement supposant 
une viscosité et un effort de cisaillement critique pour 
le déplacement des contours de grains. 

La dilatation thermique est isotrope jusqu’a 1700° C 
environ. Elle est bien représentée jusqu’a 2000° C par 
une fonction quadratique de la température. La 
chaleur spécifique de BeO a 1500° C est 0,52 cal/g°C, 
légérement supérieure a la valeur donnée par la loi de 
Dulong et Petit. De 500° a 1800° C environ, la con- 
ductibilité thermique est inversement proportionnelle 
a 7’, la valeur la plus élevée a température ambiante 
étant 0,50 cal/em-°C pour le matériau compact. 

Une diminution de densité de 5 % diminuait de 
13 % la conductibilité thermique. Les informations 
données précédemment sur le fluage, les propriétés 
élastiques et anélastiques du matériau compact ont 
été étendues et des relations ont été déduites indiquant 
qu’une proportion importante des tensions thermiques 
rencontrées dans la pratique peuvent étre relachées 
si on dispose de la variable temps. L’anélasticité due 
aux contours de grains apparait confirmer également 
Vhypothése d’un fluage durant la densification par 
compression a chaud. Une premiére estimation de la 
charge de rupture du matériau complétement dense a 
donné pour une grosseur de grain de 35 w environ et 
pour la température ambiante la valeur de 36 000 psi 
(25,2 kg/mm2). Une diminution de 1 % de la densité 
réduit la charge de rupture de 4100 psi. L’état de nos 
d’autres propriétés est 


connaissances sur revue 


briévement. 


Nuclear-Grade-Berylliumoxyd-Pulver aus herkémm- 
lichen Produktionsstatten wurde bei Temperaturen 
von 1500° bis 1900°C und Pressdriicken von 2000° 
bis 6000° psi in Graphitformen gepresst. Die aussere 
Gestalt war dabei unterschiedlich. Die Dichten lagen 
zwischen 98 und 100 % des theoretischen Wertes. Die 


+ Work performed for the US Atomic Energy Commission under Contract AT—(11—-1)-GEN-8. 
tt Present address: Aerospace Corporation, El Segundo, California. 


165 


166 


Beifiigung von 1 % MgO erleichtert den Prozess und 
verbessert die Héhe und Gleichmiassigkeit der Ver- 
dichtung. 

Die Verschiebung von BeO als Funktion von Druck, 
Temperatur und Zeit kann als eine Verschiebung be- 
schrieben werden, in die die Viskositat und eine 
kritische Scherfestigkeit fiir Korngrenzenverschiebung 
eintrat. Die thermische Ausdehnung ist isotropisch bei 
etwa 1700°C und wird bei 2000° C gut durch eine qua- 
dratische Funktion der Temperatur beschrieben. Die 
spezifische Wiirme von BeO bei 1500°C ist 0.52 
cal/g-°C, und damit etwas grésser als der Dulong und 
Petit’sche Wert. Von 500° bis etwa 1800° C nimmt die 
thermische Leitfaihigkeit mit 1/Z’ ab, und zwar von 
einem hohen Wert bei Raumtemperatur bis etwa 
0.50 cal/em-°C bei dichtem Material. Ein Abnehmen 
der Dichte um 5 % verringert die thermische Leit- 


1. Introduction 


As a moderator, reflector, or fuel diluent 
material exhibiting a high degree of chemical 
stability, BeO is of great interest, particularly 
because of its high thermal conductivity and 
thermal stress resistance, important qualities 
for high-temperature reactor use. Since thermal 
conductivity and strength usually tend to be 
maximized at the highest densities achievable, 
the technology of BeO in the range of 98 to 
100 % of the theoretical density is of consider- 
able significance. 

This paper presents a review of research 
performed at Atomics International in the hot 
pressing of very high density beryllia, the 
measurement of its thermal and mechanical 
properties, and the correlation of these with 
microstructure. Such conclusions and _ inter- 
pretations as can be given of the work to date 
are offered for further discussion. 

Two compositions will be discussed: beryllium 
oxide fabricated without additives, and BeO 
containing 1 % by weight of MgO. The additive 
has been blended by several techniques and in 
several chemical forms, using reagent grade 
compounds in all cases. The beryllium oxide 
used consists primarily of nuclear grades avail- 
able in quantity from suppliers in the USA. 
Chemical purification of the BeO powder has 
not been attempted in the work to be discussed, 
although wet screening, ball milling, and wet 
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fahigkeit um anndhernd 13 %. Bereits vorher ver- 
éffentlichte Beitriige tiber das Kriechverhalten und 
die elastischen bzw. unelastischen Eigenschaften von 
dichtem Material werden erginzt. Es werden Be- 
ziehungen angegeben, die das Nachlassen von be- 
deutenden Briichen durch thermische Spannungen, 
wie sie in der Praxis vorkommen, angeben, wenn 
hinreichend Zeit vorhanden ist. Die Unelastizitat der 
Korngrenzen scheint iibereinzustimmen mit der 
Ansicht eines Fliessens wahrend der Verdichtung beim 
Heisspressen. Ein friither abgeschatzter Wert fiir die 
Bruchfestigkeit fiir vollstandig dichtes Material mit 
der Korngrésse von annéhernd 35 y ist 36 000 psi 
bei Raumtemperatur. Die Erniedrigung der Dichte 
um 1 % reduziert die Festigkeit um etwa 4100 psi. 
Der Stand des. Wissens iiber andere Eigenschaften 
wird kurz er6rtert. 


homogenizing in a high-shear blender have been 
employed with some success to minimize the 
effects of foreign particulate matter which 
frequently contaminates the raw material. 

Table 1 below lists the impurity content 
typical of several nuclear grades of BeO, as 
received, for the more common elements detect- 
able spectrographically. Excepting local fluctu- 
ations, the purest grades generally contain 
about 0.2% or less of metallic impurities 
(computed as oxides). Non-metallic contami- 
nation has been found in all samples examined, 
however, and consists of one or more of the 
following anions usually to the extent of one 
to over ten thousand ppm: hydroxide, fluoride, 
sulfate, and phosphate. Some of the effects of 
these ions are clearly evident. Fluoride ion is 
known to decrease sinterability; grain-growth 
excursions have been identified with local con- 
centrations of fluoride and with excessive 
moisture content; pitting, pocking, mottling, 
and like defects in BeO ceramics have been 
associated with sulfate or other anions, alone 
or in conjunction with metallic impurities 
present in the raw powder, by nearly all workers 
in the field. Nonetheless, the effects of non- 
metal impurities in BeO have not been sub- 
jected to systematic study to date. 

Hot pressing has been conducted using 
graphite dies. Although several types of graphite 
are satisfactory, National Carbon Company 
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TABLE 1 


Typical analyses of impurities in nuclear grades of BeO powder 


Cation (ppm) Approx. 

Grade purity 
Al Ca Cu Fe Na | Mg | Mn | Mo Ni Pb Si Ti Zn. (%) 
A 200 100) <5 200 |< 25 | 100 35 5 75 5-| 350 j= 50° \< 100} 99.8 
B 100|/< 100| <5 100} 25] 35 |< 25) <5 75 | <5 | A00 }< 50 |= 100)" 99.9 
C < 100 TOOK=<6 59a 00h e225 75 |< 20 |<.10 |< 20 | < 5 | 450 |< 50 |< 100) 99.9 
D < 100 ia LO 100) 35-25 20 10 |< 20 5 | 500 |< 50 }< 100) 99.9 
E 150| < 50) 100 50) 40 75 25 |< 50 | 100 |< 20) 1000 |< 50 |< 100) 99.7 
F < 100 50| 10 300|< 25 | 25 |< 20 |< 10 |< 20 20 | 1500 |< 50 350 99.6 


gerade ATJ has been used regularly. Dies were 
carefully baked out prior to use, at temper- 
atures in excess of those to be employed in 
BeO fabrication. Loose particles and dust were 
removed prior to die loading to minimize 
graphite contamination of the ceramic. BeO 
specimens usually have been cut out at some 
distance from the surface of pressings, hence 
eraphite contamination of these has been very 
low. Only rarely has it been measured ; however, 
visual and chemical evidence suggests it may 
be neglected in these specimens for most pur- 
poses. In view of possibly conflicting indications 
among various BeO research laboratories, this 
matter should be further investigated. 

Dies have been loaded in air in all cases. 
Although argon purging of hot press furnaces 
has been employed, the entrapment of air in 
the compacting BeO powder undoubtedly 
provides an initially oxidizing environment. 

Pressings of a wide variety of shapes and 
sizes have been made, ranging from washers 
1 cm in diameter by 1 mm thick to circular 
cylinders up to 9 inches in diameter and up to 
3 inches thick. Temperatures employed have 
been as low as 1100° C and as high as 1900° C; 
pressures have ranged from 1000 to 6000 psi 
and times from one-half hour to many hours. 
In most instances, pressure has been applied 
after reaching the preselected temperature, a 
very low load being applied initially simply to 
prevent unsymmetrical shrinkage of the powder. 
Although essentially any grade of BeO powder 


can be hot pressed, the ‘“‘non-sinterable”’ grades 
are preferred since they do not shrink away 
from the die before pressure is applied. 

Hot presses have been designed and built in 
the laboratory utilizing conventional techniques. 
Both inductively and resistively heated types 
are in use, horizontal and vertical, and with 
single and double rams. In this equipment, the 
furnace and die taken together constitute a 
substantial heat reservoir and are well insulated ; 
hence, cooling of the BeO ceramic ordinarily 
takes several to many hours, comprising an 
effective stress-anneal. Subsequent annealing 
in hydrogen has not produced increases in 
modulus of rupture over values reported here. 

The effect of MgO additions to BeO is in 
general to enhance densification without pro- 
ducing excessive grain growth. While the details 
of this effect are presently under study, there is 
evidence that the addition of Mg++ to beryllium 
oxide containing fluoride or sulfate ion leads to 
liquid-phase sintering as well as volatilization; 
hence, the effects would not necessarily be 
reproduced by addition of MgO to BeO which 
is free of these contaminants. 

Specimens of both the BeO and BeO-—MgO 
compositions have been made, up to 4” dia. x 1” 
in thickness, which are completely and uniformly 
densified so far as bulk measurements can deter- 
mine. Ordinarily a minute intragranular poro- 
sity can be found by petrographic examination. 
Control of grain size independent of density is 
beginning to be practised, but most of the 
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served in hot pressing, but most grains of BeO 
are roughly equiaxed. No clear case of an 
orientation-dependent property has yet been 
found in this laboratory in bodies of 98 to 
100 % of theoretical density. 


2. Kinetics of Hot Pressing 


X-ray diffraction evidence taken within the 
past few years !~4) is in accord with the following 
data concerning the hexagonal wurtzite BeO 
crystal : 


ay = 2.698 + 0.001 A 
co= 4.378 + 0.001 A 
Theoretical density = 3.008 + 0.001 g/em3. 


The approach of powder compacts to this 
density under pressure sintering has been the 
subject of a study by J. D. McClelland 5). He 
has adopted a variant of the MacKenzie— 
Shuttleworth sintering model ®) and has applied 
this to the kinetics of compaction from about 
50 % to about 97 % of theoretical density. In 
the MacKenzie-Shuttleworth model, closed 
spherical pores are assumed, and so the derived 
results are reasonably valid only for later stages 
of sintering. McClelland has introduced pressure 
as an external stress and neglected surface ten- 
sion effects, hence his analysis becomes invalid 
also at very high densities. A Bingham solid 
has been assumed, in which plastic flow will 
occur only after a critical shear stress has been 
exceeded. 

It should be realized, of course, that the 
model is quite naive, and could not by itself 
justify the mathematical form which derives 
from it. Considering McClelland’s results as a 
semi-empirical fit of the observed data, however, 
it can be stated that this fit is very good, with 
the use of but two arbitrary coefficients, over 
a considerably wider range of densities than 
would be expected from the limits of validity 
of the model. Thus these results are extremely 
useful in establishing fairly precise conditions 
of time, temperature, and pressure to achieve 
a given density. 
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The densification equation is: 


dD ah (lp) 
than 4n 5 


] : 


where D is the density (expressed as fraction 
of theoretical density) as a function of the time, 
t, and of the nominal applied pressure, P. The 
quantities 7, and Tt; are defined as the temper- 
ature-dependent viscosity and critical shear 
stress, but in practice they are treated as 
empirical coefficients. The model predicts an 
end-point density which depends on pressure 
and temperature. Previous to McClelland’s 
work, such a prediction had not been derived. 
Furthermore, if te is assumed to be thermally 
activated, i.e., te=Ae-#/*, the proper fit of 
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Fig. 7. BeO hot pressing compaction curves (points 
are experimental; curves derived from theory by 
McClelland). 
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by McClelland). 
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end-point density to temperature is obtained. 
Figs. 7 and 8 show the agreement of the analysis 
with experiment for the BeO studies. The same 
analysis has had similar success with powder- 
compacted metals such as iron, tin, and copper, 
although the final density is not time-indepen- 
dent on account of creep. 

Recently, R. Chang has advanced a more 
realistic pressure-sintering model which may be 
satisfied by the same functional relations “). 
According to this model the powder compact 
consists of dense crystallites, grain boundaries, 
intercrystalline pores, and a much smaller 
intracrystalline porosity: conditions in good 
agreement with observations in hot pressing 
above 50 °% of theoretical density. During densi- 
fication the collapsing of intragranular pores is 
ignored as relatively unimportant, and the 
growth of grains is ignored as being subordinate 
in importance to the primary process which is 
grain-boundary shear. This process is respon- 
sible for the removal of intergranular porosity, 
and hence for most of the densification. The 
behaviour of porous oxide powder compacts as 
Bingham plastic solids is then explained in 
terms of a critical stress and a coefficient of 
viscosity for grain boundary slide. 

McClelland has observed that the densification 
process has an activation energy of 36 kilo- 
calories/mole, based upon the temperature 
dependence of compaction kinetics. Chang has 
found the value of 35 kilocalories/mole for the 
activation energy governing the internal friction 
of BeO, which is associated with grain-boundary 
slide. Additional experiments are in progress 
to test the model and assumptions proposed 
by Chang. 


3. Thermal Properties 


3.1. THERMAL EXPANSION 


The thermal expansion of BeO has been 
measured dilatometrically by R. E. Taylor 8). 
This property appears to be insensitive to grain 
size and to density, except for sintering shrinkage 
which may occur on heating initially porous 
material. It is also independent of grain orien- 
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tation to the temperature limit of isotropic 
crystal expansion. The expansion over the range 
25 to 2000°C is given within + 5 % by: 


1=Igs [1+ 65915 x 10-8(F — 25) 
42.1737 x 10-9 (f— 25)?], 


with ¢ given in °C. 

X-ray diffraction measurements were ex- 
tended to high temperatures by D. J. Klein +), 
and have been repeated more recently 9). The 
results are not in exceptionably good agreement; 
however, they do support each other in that 
the crystal lattice expansion is essentially 
isotropic to temperatures of about 1700° C. 
Klein’s data for the linear expansion of BeO are 
given along with Taylor’s in fig. 9. 


3.2. THERMAL CONDUCTIVITY 


The thermal conductivity of BeO as measured 
at steady state by Taylor 8) for 99 °4 dense and 
94 % dense material is given in fig. 10. For the 
linear portion of the 1/k vs. T curve (500- 
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1800° C), the thermal conductivity in cal/em—°C 
of very dense material is given within+ 5 % by: 


1/k=0.01906 7’ — 4.36, with T given in °C. 


In this region thermal transport is governed by 
phonon-phonon scattering. The dashed portion 
of the curve approaching room temperature was 
obtained at Rutgers University 1°) on high 
density BeO, and is in excellent agreement. 

The displacement between the two curves of 
Taylor is noteworthy in that the proportionate 
effect on the thermal conductivity is greater 
than the porosity, i.e., 5 % porosity difference 
yields roughly 13 °% difference in the thermal 
conductivity. Data at intermediate densities as 
well as at 100 % of theoretical density are being 
accumulated. 

Below 1800°C the thermal resistivities of 
very dense BeO and BeO-1 % MgO are sensibly 
identical. Above this temperature both depart 
from linearity. The data for two specimens of 
BeO are shown in fig. 11. For BeO—MgO the 
temperature of maximum thermal resistivity 
is about 200° C lower. Fig. 12 shows the difference 
between & (actual) and k (extrapolated), from 
which activation energies were determined for 
the competing thermal-transport process as- 
suming no change in the 1/T7-law for lattice 
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BeO and BeO—MgO plotted vs. 1/7. 


conduction. For BeO, #,=3.2 eV; for BeO- 
1% MgO, #H,=2.2 eV. Efforts to analyze these 
curves in terms of power dependency on 7' gave 
rise to very high powers, of the order of 7"’, 
which is meaningless. 

The mechanism for this very high temper- 
ature thermal transport in dense BeO ceramics 
is subject to speculation at present. The pheno- 
menon has not been observed at 95 % of 
theoretical density, but the data are not con- 
clusive. The rapid change of slope of the 1/k 
curve with temperature is suggestive of several 
phenomena operating simultaneously. 

Taylor has advanced arguments that the 
phonon mean free path approaches the inter- 
atomic dimensions of the lattice in this temper- 
ature region, and hence that the plot of 1/k vs. 
T should depart from linearity (probably be- 
coming constant) even in the absence of other 
thermal transport mechanisms. Occurrence of 
radiant energy transmission in very dense BeO 
may be superimposed, in that the scattering 
characteristic of porous materials is minimized, 
and a substantial fraction of the radiant energy 
above 1800°C is of shorter wavelength than 
the 6 « cutoff of BeO (vide infra). However, 
the difference in temperatures at which the 
curvature in thermal resistivity occurs in BeO 


and in BeO-MgO is not readily explained in 
terms of radiation transmission. In any event, 
the 73 dependency which has been suggested 
for radiant energy transfer by Kingery |) and 
others does not yield a sufficiently sharp curv- 
ature to fit the data. An electronic mechanism 
of heat flow does not appear reasonable in view 
of other electrical data. An exciton mechanism 
has been discussed by Jamieson and Lawson !*) 
and others, in relation to the departure from 
a 1/T law previously observed in MgO, Al2Os, 
and BeO. However, beyond the fact that a 
thermally activated process is involved, argu- 
ments for this mechanism in the present instance 
can not be considered definitive until confirma- 
tion is achieved by optical measurements or 
other means of determining energy levels. Addi- 
tions to the pertinent data must be obtained 
before a theory can be advanced for this 
behaviour with any degree of confidence. 


3.3. SPECIFIC HEAT 


The specific heat of BeO was determined to 
be approximately 0.52 cal/g at 1500°C by 
N.S. Rasor !). This is in reasonable agreement 
(+ 10 %) with lower-temperature data and also 
with the Dulong and Petit value of 0.48 cal/g. 
The specific heat is plotted vs. temperature in 
fig. 13. A Debye temperature of about 900° C 
is indicated. 


4. Mechanical Properties 


4.1. ELASTIC PROPERTIES 


Elastic behaviour of polycrystalline BeO is 
described by the Young’s modulus, Poisson’s 
ratio, and the short-time strength of the material. 
A curve showing the temperature dependence 
of the unrelaxed dynamic modulus of 100 % 
dense BeO (and of BeO—-MgO) as determined 
by R. Chang 14), is included in fig. 14. The 
room-temperature value is 55 x 10° psi, and the 
fractional decrease with increasing temperature 
is essentially constant, at 1.1 x 10-4°C. The 
room-temperature value follows approximately 
the relation: H/Eo=D, where Eo is the value 
at 100% density, and D is the density in 
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(6 eps). 


fraction of theoretical, over the range 95-100 % 
of 7.D; the range of densities covered is too 
small to distinguish other functional depend- 
encies which have been advanced. 

Dense polycrystalline BeO and BeO-1 °%% MgO 
have been found to exhibit the unrelaxed value 
of E to about 1200° C and to 800° C respectively, 
at 6 cycles per second. (See fig. 14.) Above these 
temperatures, appreciable anelastic 
boundary relaxation is observed. 

The room-temperature value of Poisson’s 
ratio of 100 % dense polycrystalline BeO has 
been measured by G. G. Bentle 45), using a 
pulse-echo sonic method, to be 0.20. This value 
decreases with decreasing density and with 
increasing temperature although quantitative 
data au not yet available. 

Compressive strength of BeO has not been 
measured in this laboratory. Collection of 
statistically significant numbers of modulus of 


grain- 
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rupture measurements is in progress. Data 
obtained to date warrant the following com- 
ments. 

Porosity, grain-size, and chemical composition 
are the three most important factors governing 
the strength (assuming freedom from mechanical 
flaws and internal stresses). Present experimental 
information is insufficient to test current theories 
concerning porosity and grain-size effects, al- 
though work is in progress. Preliminary room- 
temperature data obtained by W. J. Luhman !6) 
suggest that the decrease in rupture modulus 
with increasing porosity is about 4100 psi for 
each volume percent over the range from 0 
COrony,. 

Until substantial numbers of measurements 
have been accumulated, specimen-to-specimen 
variations in modulus of rupture cannot be 
accurately treated. Preliminary data support 
an estimate of about 36.000 psi as the room- 
temperature value for 100 °% dense BeO (or 
BeO-MgO) of 30-40 w average grain size. 

Behaviour of the rupture modulus with 
temperature should depend strikingly on the 
chemical purity, as well as on microstructure. 
A typical curve for 99 % dense BeO of 50 u 
grain size and of chemical composition as 
described in the Introduction is given in fig. 15. 
The dashed ‘safe working level’ curve (of 
engineering importance) was based on room- 
temperature measurements of about 100 speci- 
mens, but should be regarded as schematic only. 
Modulus of rupture measurements of BeO-MgO 
and of controlled-purity BeO at elevated 
temperatures are not yet available. 
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Fig. 15. Modulus of rupture of dense BeO. 
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4.2. 


Anelastic behaviour of BeO is characterized 
by the condition that the grains of a poly- 
crystalline body are elastic but that the grain 
boundaries are viscoelastic. Experimental cri- 
teria for this are that deformations are linear 
with the applied stress and are completely 
recovered on removal of the stress. Based on 
equations developed by Zener 1’) and verified 
experimentally for a number of metals by 
Ké 18), it is possible to relate mathematically 
four types of anelastic phenomena which may 
be observed. These are: 


ANELASTIC PROPERTIES 


Relaxation of the dynamic Young’s 
modulus; 


Internal friction; 
(c) Anelastic creep under constant stress; 


Stress relaxation under constant strain. 


L. J. Graham !9) has examined available data 
on BeO and BeO-—M¢g0O for the first two of these, 
and computed the fourth, as follows. 

Curves of the dynamic modulus of BeO and 
BeO-1 % MgO as measured by Chang !4) are 
given in fig. 14. These determine values of the 
ratio (H/Eu)r, where Hy is the unrelaxed 
modulus. Chang’s measurements of the internal 
friction of BeO and BeO-1 % MgO 2°) are 
abstracted in fig. 16. 

If oo and Ep represent an elastic stress-strain 
relation at some temperature 7' (i.e., measured 
values at time fo=0), then grain-boundary 
relaxation results in decreased stress o as a 
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function of time ¢ at constant temperature and 
strain. A stress relaxation parameter may be 
defined as (o(t)/oo)r. Equations relating this 
parameter to the modulus relaxation function 
(H/Ey)r and to the internal friction (Q“)r 


are 1”): 
E | E | 
— a _ ; 
Bul 90_1 7, t= 1/(8/) 


where f is the natural frequency of oscillation 
of the dynamic modulus specimen at 7’; and: 


o 
In [4] = 
9017, t=1/(8/) 


where # is the activation energy of the relaxa- 
tion process (determined for internal friction 
by Chang 2°) from temperature-frequency plots), 
and where 7'p is chosen at a low value where 
behaviour is assuredly elastic. 

Curves of o/oo as a function of time at temper- 
ature for BeO and for BeO-1 % MgO derived 
from these expressions by use of Chang’s data 
are given in fig. 17. The theoretical limiting 
value is around 0.6. This implies, for example, 
that relief of up to 40 % of elastic thermal stress 
should be observed in time periods suggested 
by the Figure, within the temperature and 
amplitude limits of anelastic behaviour. Further 
testing of the model is in progress. 


4.3. 


The upper temperature limit for application 
of anelastic theory to stress-strain behaviour of 
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BeO is that at which plastic deformation begins. 
Early tensile creep data at low stresses by 
Chang 2°) are reproduced in figs. 18 and 19. 
These data indicated that the Nabarro—Herring 
vacancy diffusion mechanism was operating, 
rather than dislocation climb. Recent creep 
data on AlzO3 by Folweiler 2!) indicates that 
such a mechanism predominates in alumina at 
lower temperatures and at stresses as high as 
10 000 psi. Illumination of this question for 
BeO by compressive creep measurements is in 
progress. 


5. Other BeO Properties 


For the sake of completeness, some of the 
other studies on BeO which are under way will 
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Fig. 18. Tensile creep of BeO at 1550° C. 
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be mentioned but without going into a detailed 
discussion. Some infrared absorption curves 
have been obtained on transparent polycrystal- 
line beryllia and indicate complete opacity at 
wave lengths greater than about 6 microns. 
However, the cut-off wave length appears to 
vary considerably from sample to sample, and 
it is not yet clear whether this is a true 
Restrahlung effect or a phenomenon connected 
with grain size or impurity content. The dielectric 
properties have been measured at room temper- 
ature at 9716 megacycles. The real part of the 
dielectric constant was found to be 6.5 and the 
imaginary (loss) value was 0.002. This loss is 
about the same as for pure alumina. To date 
the temperature and frequency dependence 
have not been determined although such measu- 
rements are now under way. 

Vaporization phenomena and _high-temper- 
ature thermodynamic quantities for BeO have 
been investigated by B. D. Pollock 22). The 
results are in substantial agreement with the 
work of Chupka et al.?8). The reaction of water 
vapor with BeO at high temperature is of con- 
siderable interest. Work at Atomics Interna- 
tional by W. A. Young 24) and R. L. McKisson ?°) 
has been reported in this Journal and will not 
be elaborated here. 

Self-diffusion studies of both Be? and O!8 in 
BeO are under way. There is a large amount 
of data on beryllium diffusion, but at present it 
is not possible to correlate the large spread in 
data points with the physical and chemical 
condition of the samples. Some of this work has 
been reported by S. B. Austerman 26), Very 
preliminary values of the oxygen diffusion 
coefficient are roughly one-hundred fold smaller 
than for beryllium diffusion. If further sub- 
stantiated, this would imply that oxygen dif- 
fusion should be the rate-limiting mechanism 
in any process (such as low-stress creep) de- 
pendent on self-diffusion. 

Efforts are in progress to grow single crystals 
of beryllium oxide, largely by use of methods 
involving nucleation and growth from a super- 
saturated solution. To date, the largest crystals 
grown have been about | cm across, although 
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Fig. 20. BeO single crystals. 


the most perfect crystals have been consider- 
ably smaller. Some typical crystals averaging 
0.5 mm in length are shown in fig. 20. 


6. Summary 


The work reported here on hot pressing of 
very dense BeO has resulted in a good measure 
of control over density and microstructure. 
Engineering significance of hot pressing will 
depend upon the demonstration that uniform 
density and grain size can be maintained across 
large bodies, wherein cold forming and sintering 
techniques have usually been inadequate. 
Enough work has been done on semicontinuous 
hot pressing to warrant very encouraging eco- 
nomic predictions, so that the realization of 
very dense BeO as an engineering material for 
applications where its superior properties may 
be important to design should not ultimately 
entail a severe economic penalty. 

The thermal property data reported will 
probably not be changed significantly in the 
future, so far as engineering purposes are con- 
cerned. The theoretical aspects of thermal 
transport require much additional work, how- 
ever, including related optical and electronic 
property studies. There is, further, the possi- 
bility that understanding of mechanisms in- 
creasing the thermal conductivity above 1800° C 
will lead to a lowering of the temperature at 
which these mechanisms operate, through the 
controlled use of additives; this result could be 
of major engineering significance. The appear- 
ance of anisotropy in the thermal expansion at 
very high temperatures must also be clarified. 
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The mechanical property data reported show 
the state of metallurgical understanding of BeO 
to provide much opportunity for advancement. 
Data sufficiently reliable for engineering appli- 
cations assuming elastic behaviour are inade- 
quate as yet, and the studies of anelastic and 
plastic behaviour have only been of a preliminary 
nature. Corollary work in diffusion and mass 
transport is also preliminary. Nevertheless, very 
dense BeO stands out as clearly superior to less 
dense material in its thermal-mechanical be- 
haviour. Advancements in physical theory and 
data, as well as studies of the properties of BeO 
of controlled chemical purity, should result in 
significant improvements in performance. This 
important work is in progress. 

In a discussion of thermal and mechanical 
aspects of performance of BeO, attention must 
be called to the decrepitation which has been 
frequently observed in the region of 2050° C. 
Assuming the progress in mechanical property 
work which is foreseeable, this phenomenon 
may ultimately prove to limit the service 
temperature of beryllium oxide systems, and its 
consequences are potentially catastrophic. High- 
temperature X-ray diffraction studies, studies 
relating to the anisotropy and polarization of the 
BeO crystal, and clarification of apparent 
catalytic effects, are required in order to under- 
stand and perhaps to circumvent this occurrence. 

The usefulness of very dense beryllium oxide 
in nuclear reactors, in the form of moderator 
or reflector material, fuel diluent, or cladding, 
should become much more clearly defined 
through measurements of irradiation behaviour 
in the appropriate range of temperatures. The 
inherent costliness of BeO argues against its use 
in reactor systems in which other, cheaper 
materials may compete; hence its most likely 
applications should be found in the higher- 
temperature, oxidizing regimes where metals, 
hydrogenous materials, and graphite fail. This 
means that high-temperature irradiation studies, 
in the region of 800° to 2000° C, are of para- 
mount importance. There is a serious need for 
irradiation data in this high temperature region, 
before the importance of very dense beryllium 
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oxide in nuclear reactors (or of BeO of lower 
density as well) can be properly assessed. 
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Phenomena thought to contribute to swelling in 
alpha uranium irradiated up to about $% burn-up 
at 400° to 650° C are discussed in the light of recent 
experiments at AEKRE. Extensive metallographic 
examination indicates that in all specimens an array 
of small bubbles 0.1 microns in diameter and about 
% micron apart, presumably containing most of the 
fission product gases, is formed. In about 1 in 3 of the 
specimens, grain boundary cracks contribute about 
1 % to the volume increase, and are probably due to 
a combination of irradiation embrittlement and 
internal stressing caused by thermal cycling. In 
specimens irradiated at 425°C, ragged holes at the 
grain boundary are thought to be partly due to 
irradiation growth. In only three specimens holes up 
to 2 mm diameter were formed, accompanied by 
distortion of the specimen and large local volume 
increases. This may have been due to severe over- 
heating caused by film boiling in sodium. Acceleration 
of swelling leading to breakaway due to join up of 
the small gas bubbles is not expected below 14% 
burn-up in « uranium, provided the gas bubbles are 
always on the fine scale observed so far, but the 
possibility remains that breakaway swelling at 4% 
burn-up could be caused by internal cracks collecting 
sufficient fission product gas to blow up into round 
bubbles. 

The mechanism of nucleation and growth of fission 
gas bubbles in « uranium and the role of surface 
tension in controlling bubble size are discussed at 
length. The arguments for homogeneous nucleation 
on dislocation lines, for heterogeneous nucleation, for 
growth of fission product gas bubbles by vacancy 
diffusion and for growth by plastic deformation of the 
matrix, are presented. The possible effects of bom- 
barding bubble nuclei and fission product gas bubbles 
by energetic fission fragments are also discussed. 

The results of experiments in which uranium 
irradiated at between room temperature and 350° C 


was subsequently heated in the range 500°-650° C, 
and the results of investigations on the diffusion and 
precipitation of xenon, krypton and other inert gases 
in uranium and in other metals are reviewed in so 
far as they throw light on the problem of swelling 
in uranium. 


A la lumiére des expériences récentes réalisées 
a VAERE sur les phénoménes supposés a lorigine 
du gonflement de luranium «a, ces phénomeénes 
sont discutés pour uranium o« irradié jusqu’a un 
taux de combustion de 4%, aux températures de 
400° a 650° C. Un examen métallographique appro- 
fondi indique une formation de soufflures de 0,1 micron 
de diamétre, distantes de 4 micron, contenant pro- 
bablement la plupart des gaz produits par la fission. 
Une éprouvette sur trois présente des fissures aux 
joints de grains contribuant a laugmentation de 
volume dans la proportion de 1 % environ, fissures 
dues probablement & une combinaison entre fragilité 
@irradiation et tensions internes dues au cyclage 
thermique. Pour des échantillons irradiés a 425° C, 
les joints de grains présentent des trous a contours 
déchiquetés due a la croissance par irradiation. Dans 
trois échantillons seulement, des trous pouvant 
atteindre 2 mm de diamétre se formaient simultané- 
ment & une distorsion de |’échantillon et & un accrois- 
sement en volume local important. Ceci peut provenir 
d’une surchauffe sévére, causée par l’ébullition du 
film dans le sodium. Jusqu’a un taux de fission de 
1,5 %, il ne faut pas s’attendre pour l’uranium a, 
a une accélération du gonflement amenant une rupture 
(“breakaway’’) due a un rassemblement de petites 
bulles de gaz, & condition que les bulles de gaz soient 
toujours aussi petites que celles observées a fine 
échelle jusque la. Mais des fissures internes accumulant 
des produits de fission suffisants pour former des 
bulles rondes pourraient bien étre la cause d’une 
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rupture se produisant pour un taux de combustion 
de 4%. 

Le mécanisme de la germination et de la croissance 
des bulles de gaz de fission dans uranium « et le rdle 
de la tension superficielle dans le contréle de la taille 
des bulles sont longuement discutés. Des arguments 
sont invoqués en faveur d’une germination homogéne 
sur les lignes de dislocations, d’une germination 
hétérogéne de la croissance des bulles de gaz produits 
par la fission et de la croissance par déformation 
plastique de la matrice. Les effets possibles du bom- 
bardement des germes de bulles et des bulles de 
gaz de fission par des fragments de fission de haute 
énergie sont également discutés. 

On analyse les résultats d’expériences dans lesquelles 
VYuranium est irradié entre l’ambiante et 350° C, puis 
chauffé entre 500° et 650°C ainsi que les résultats 
de recherches sur la diffusion et la précipitation du 
xénon, du krypton et autres gaz inertes dans uranium 
et dans d’autres métaux dans la mesure owt ces 
résultats peuvent éclairer le probléme du gonflement 
dans l’uranium. 


Es werden die Phenomene diskutiert, die ftir das 
Swelling von Alpha-Uran in Frage kommen, das bis 
zu einem Ausbrand von etwa 4% bei 400 bis 650° C 
bestrahlt worden ist. Die Betrachtung wird im Licht 
kurzlicher Experimente von AERE durchgefihrt. 
Eine ausfiihrliche metallographische Untersuchung 
zeigt, dass in allen Proben eine Reihe von kleinen 
Blasen mit 0,1 Micron Durchmesser auftreten, die 
uber 4 Micron voneinander getrennt sind. Diese 
Blasen enthalten vermutlich den gréssten Teil der 
Spaltgase, die gebildet werden. In etwa einer von 
drei Proben tragen die Korngrenzendefekte ungefahr 
1 % zur Volumenzunahme bei. Sie sind wahrscheinlich 
auf eine Kombination von Bestrahlungseffekten und 


1. Introduction 


Since the subject of swelling in uranium was 
last reviewed 1) there have been a number of 
developments. More data on the swelling of 
uranium irradiated in a nuclear reactor over 
a range of temperatures, have been obtained. 
The role of nucleation and growth of gas bubbles 
in irradiated fissile material has received con- 
siderable theoretical treatment 2). There has 
been further work on the effect of post irradi- 
ation heat treatments in the alpha range on 
the swelling of uranium irradiated at low 
temperatures. Further observations have been 
made on the effect of heating cold irradiated 
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inneren Spannungen zuriickzuftihren, die durch die 
Erwirmung verursacht werden. In Proben, die bei 
425°C bestrahlt wurden, treten zackige Hohlungen 
an den Korngrenzen auf, die teilweise auf Bestrah- 
lungswachstum zuriickgehen. In nur 3 Proben wurden 
Hoéhlungen bis 2 mm Durchmesser gebildet, die von 
einer Verwerfung der Probe und einem grossen 
ortlichen Volumenzuwachs begleitet waren. Die Ge- 
schwindigkeit des Swellings, das schliesslich zu einem 
Auseinanderbrechen fihrt, hangt mit den kleinen 
Gasblasen zusammen. Das Auseinanderbrechen ist 
nicht vor 4 % Ausbrand zu erwarten, da in Alpha- 
Uran beobachtete Gasblasen weit genug auseinander 
liegen. Die Méglichkeit, ein Auseinanderbrechen durch 
Swelling bei 14 % Ausbrand zu erhalten, besteht 
darin, dass sich in inneren Defekten hinreichend viel 
Spaltgas sammelt, das sich auf die umliegenden Blasen 
ausdehnt. 

Der Mechanismus der Bildung und des Wachstums 
der Spaltgasblasen in Uran und die Rolle der Ober- 
flichenspannungen fiir die Blasengrésse werden aus- 
fiihrlich diskutiert. Es werden Argumente fiir eine 
homogene Bildung an Versetzungslinien, fiir eine 
heterogene Bildung, fiir em Wachstum der Spalt- 
gasblasen dureh MHohlraumdiffusion und fir ein 
Wachstum durch plastische Deformation der Matrix 
angefiihrt. Mogliche Effekte durch Bombardierung 
der Blasen und Spaltgasblasen mit Spaltfragmenten 
werden ebenfalls diskutiert. 

Die Ergebnisse der Experimente, in welchen Uran 
von Raumtemperatur und 350°C bestrahlt wurde 
mit einer anschhessenden Erhitzung zu Temperaturen 
von 500 bis 650°C und die Ergebnisse der Unter- 
suchungen tiber die Diffusion und Trennung von 
Xenon, Krypton und anderen inerten Gasen in Uran 
und anderen Metallen werden soweit betrachtet, als 
sie zur Aufklérung des Swelling-Problems in Uran 
beitragen k6nnen. 


uranium through the phase transformations and 
up to the melting point, and further data have 
been gathered on the interaction of impurities 
with dislocations °) and the behaviour of helium 
injected into various metals 4). There has also 
been considerable metallographic study of 
irradiated uranium at AERE and during the 
last two years this has included examination of 
replicas by electron microscopy at very high 
magnifications. In view of these and other 
advances the subject of swelling in uranium on 
irradiation is reviewed again to establish the 
position reached in the various aspects of the 
work relevant to this subject. 


SWELLING IN ALPHA URANIUM DUE TO IRRADIATION 


The present paper is concerned mainly with 
describing the effect of irradiating uranium 
in a reactor at surface temperatures in the range 
400-650° C with and without thermal cycling 
to burn-ups of up to about 0.4 % of all atoms. 
Most of the specimens of uranium referred to 
in the present paper contain a few hundred 
parts per million of iron and aluminium added 
to assist in the formation of fine grained alpha 
uranium on quenching from the beta range. 
The uranium also contains a few hundred parts 
per million of carbon which exists mainly in the 
form of small cube shaped or dendritic UC 
inclusions scattered throughout the material °). 
Observations so far have not shown any cause 
to believe that the presence of the carbide 
inclusions in the uranium has any marked effect 
on its swelling behaviour. 

In most theoretical discussions in this paper 
it is implicitly assumed that at 600°-650° C 
the diffusion coefficient for fission product gases 
in uranium is approximately 10-18 cm2/sec and 
that during irradiation at lower temperatures 
down to about 350°C the diffusion coefficient 
for the fission product gases is not lower than 
that at 600° C due to the contribution of the 
vacancies provided by the fission spikes in the 
uranium. It is also assumed that the solubility 
of xenon and krypton in uranium is such that 
in equilibrium the ratio of the number of gas 
atoms per unit volume of metal to the number 
of gas atoms per unit volume of the gas phase 
is less than 10-8 at temperatures up to 600° C 
(ref. 6)). It is assumed that after irradiations in 
a reactor for 20 to 130 days in the temperature 
range 400—650° C more than 99 % of the fission 
product gas is precipitated by the end of the 
irradiation period. Finally it is assumed that 
the fission product gas bubbles found in uranium 
irradiated at high temperatures were nucleated 
at an early stage in the irradiation and as long 
as the structure is maintained in the alpha 
range throughout the whole of the irradiation, 
the bubbles do not grow at the expense of one 
another by a process in which the gas dissolves 
from the smaller bubbles, and is absorbed by 
the larger bubbles. 
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Only brief references are made to the effects 
of heating irradiated uranium either during or 
after irradiation into the beta range or gamma 
range. Also the structure of uranium after 
irradiation to high burn-ups at low tempera- 
tures, say from room temperature up to 350° C, 
is not described, mainly because very little 
work on this subject has been done. 

Factors which have at various times been 
considered as possibly affecting the amount of 
swelling in alpha uranium under irradiation 
include the following: 


A. VARIATIONS 
SPECIMEN 


IN THE STRUCTURE OF THE 


1. Presence of fine or coarse particles of second 
phase, including fission products. 

2. Presence of large or small atoms in solution, 

including fission products. 

Type of lattice structure of the matrix. 

Grain size and preferred orientation. 

Presence of internal cracks or porosity. 

Presence of hydrides. 

Type of sub boundaries and dislocation 

network. 
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B. PROPERTIES OF THE SPECIMEN 


1. Yield strength. 
Creep strength. 

3. Thermal expansion anisotropy of individual 
grains. 

4. Brittleness 
boundary cracking. 

5. Surface tension. 

6. Nucleation sites for gas bubbles. 


including tendency to grain 


C. IRRADIATION VARIABLES 


Extent of burn-up. 

2. Temperature of the centre and surface of 
the specimen during irradiation. 

3. Thermal cycling; number, amplitude and 
temperature limits of cycles. 

4. Time of burn-up or rate of burn-up. 

5. Thermal gradients. 

6. Ambient pressure or other externally applied 
stresses or restraints. 

7. Low temperature irradiation followed by 
high temperature irradiation and vice versa. 

8. Occasional transients to higher temperatures 
during irradiation. 


180 


There are also a number of phenomena which 
may affect swelling of uranium under irradiation. 


1. Grain boundary movements and sweeping of 
gas atoms. 

2. Acceleration of creep by irradiation. 

3. Solution of gas bubbles in fission spikes. 

4. Irradiation assisted diffusion. 


5. Vacancies created in fission tracks, assisting 


vacancy creep. 

6. Thermal cycling assisted creep. 

7. Size and shape of specimen related to chemical 
attack. 

8. Internal stresses due to irradiation growth. 

9. Fission spike stresses affecting bubble growth. 

10. Effect of irradiation on mechanical properties of 
uranium. 

11. Internal cracking. 

12. Scale of bubble nucleation and subsequent joining 
up of bubbles. 


In view of the very large number of para- 
meters possibly relevant to the problem of 
swelling in uranium on irradiation and because 
of the difficulties involved in quantitative 
irradiation experiments to make an ad hoc 
survey of the parameters would be a very large 
undertaking. 


2. Review of Experimental Data 


2.1 SummMaARY oF AERE RESULTS FOR SWELLING 
OF ALPHA URANIUM ON IRRADIATION 


Specimens of uranium with various inclusion 
contents have been irradiated immersed in 
sodium at a series of temperatures mainly in 
the range 400—650° C using techniques described 
by Plail!). The density of the specimens were 
determined by weighing in air and in water 
before and after irradiation. The results are 
shown in table 1. Only two of the results 
published here were available at the time of 
the Second Geneva Conference. Data for other 
specimens which were available at that time 
are not included here either because the speci- 
mens were restrained during irradiation, or 
were not irradiated in the alpha range, or 
because examination indicated that consider- 
able oxidation had occurred during irradiation 
or subsequent storage. The changes in volume 
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TaBLE 1 


Irradiation details for tests plotted in fig. 1 
—————— ee ee 


Specimen Estimated % Volume °% burn-up 
number surface increase +10% 
temp. (°C) 
122 380 0.95-+ 0.05 | 0.13 
323 424 7.4 + 0.25 | 0.28 
328 424 2.9 + 0.25 0.2: 
333 424 10 + 0.25 | 0.13 
128 493 2.6 + 1.0 0.18 
129 493 2.4 + 1.0 0.18 
132 480 98 ey il) eis 
324 476 11.6 + 0.25 | 0.36 
329 476 7.9 + 0.25 / 0.28 
334 476 5.6 + 0.25 0.18 
121 514 1.3 + 0.25 0.13 
128 514 1.2 + 0.05 0.09 
325 538 7.0 + 0.25 0.47 
330 538 5.4 + 0.25 0.36 
335 538 2.9 + 0.25 0.23 
126 627 2.3 + 1.0 0.43 
127 627 2.7 + 1.0 0.43 
130 618 1.8 + 1.0 0.43 
131 618 PAs wee oy Rie | 0.45 
326 584 16.5 + 0.25 0.46 
327 584 157.0 -+ 0.25 0.48 
331 584 3.0 + 0.25 0.35 
332 584 6.1 + 0.25 0.36 
336 584 1.1 + 0.25 0.21 
337 584 1.9 + 0.25 0.22 
118 604 4.1 + 0.5 0.16 
120 604 2.6 + 0.25 0.16 
+217 625 da OS 0.41 
+ 191 625 146.0 + 1.0 0.35 


t+ Previously reported. 1) 


as a result of irradiation are plotted in fig. 1 
as a function of burn-up. 

Because the specimens are small and of high 
density the accuracy of density measurement 
is not high. The estimated error in each density 
determination is indicated on the graph. The 
errors are greater for the smaller specimens. In 
addition the error in estimated burn-up could 
be up to + 10 % of the value stated in all cases. 
About half of the results can be assumed to lie 
on a single line. It makes little difference in the 
small range of burn-up examined whether it is 
assumed that the radiation induced porosity is 
a linear function of burn-up, b, or is proportional 
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to 6°. Data at higher burn-up are required to 
establish this point. 

There are eight results which fall significantly 
above the line representing average behaviour. 
Three of these results are for specimens which 
showed the phenomenon of “breakaway swel- 
ling” discussed in a later section. These speci- 
mens developed local very large volume in- 
creases. It may be significant that four of the 
remaining specimens which showed unduly high 
volume increase were all irradiated at sufficiently 
low temperatures to be in the range in which 
growth occurred on irradiation. The specimens 
were badly wrinkled after irradiation, indicating 
that growth had in fact occurred. One of these 
specimens was irradiated at 425°C and three 
at 485° C, other specimens irradiated at these 
temperatures showed only normal volume in- 
crease. Three of the specimens irradiated at 
425° C which were very wrinkled after irradia- 
tion and two of which suffered only average 
volume increases were found to contain rather 
jagged, torn holes up to 150 w in diameter at 
grain boundaries. These holes were much larger 
than those found in uranium irradiated at 
higher temperatures and the ragged shape of 
the bubbles indicated that they grow by a 
mechanism different from that normally causing 
fission gas bubble formation. The presence of 
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Relationship between burn-up and volume increase for uranium irradiated in the high alpha range. 


these bubbles indicates that at the top end of 
the growth range a different mechanism of 
swelling can take place. However, careful exami- 
nation of the three specimens irradiated at 
485° C, which underwent greater than average 
volume increase, failed to reveal any bubbles 
when examined with an optical microscope. 
It cannot therefore be claimed that the cause 
of the extra volume increase in these four 
specimens irradiated at the top end of the 
growth range has been demonstrated and while 
it is reasonable to suppose that the internal 
stresses imposed by the growth mechanism 
could in some way assist in the increase in 
volume or coagulation of fission gas bubbles, 
there is also the possibility that with specimens 
roughened by wrinkling on irradiation there is 
an increased probability that the post-irradia- 
tion volume increase is over-estimated due to 
air bubbles lodging on the surface of the speci- 
men during measurement of the weight in water. 

There are also four results lying significantly 
below the curve in fig. 1. These particular 
results suggest that the rate of burn-up has 
an effect, since these specimens were taken to a 
burn-up of over 0.4 % at a surface temperature 
of 580° C in only 20 days, whereas for most of 
the other specimens the burn-up was achieved 
in well over a hundred days. There are, how- 


ever, other possible causes of the low volume 
increases. These four specimens contained very 
high aluminium and iron contents and it is 
estimated that if the iron and aluminium were 
taken into solution during irradiation a volume 
decrease of up to about 13% could have 
occurred. This explanation could account for 
the major part of the difference and would be 
consistent with the post irradiation metallo- 
graphic examination which indicated that the 
specimens have the usual number and size of 
gas bubbles. An alternative explanation not 
consistent with the metallographic data is that 
the high aluminium and iron contents of the 
specimens caused the fission gas bubbles to be 
nucleated on a finer scale and hence cause a 
smaller volume increase. There is other circum- 
stantial evidence which favours this last ex- 
planation. 

Thus four of the results lying above the 
curve are all for one type of material irradiated 
in a very narrow temperature range and four 
results lying well below the curve are all for 
another type of uranium irradiated in a narrow 
temperature range at the high end of the 
alpha range. It therefore appears that these 
deviations from standard behaviour are in both 
cases significant, indicating that either the 
temperature of irradiation or composition of 
the specimens have in some way affected the 
swelling behaviour. The very severe swelling 
accompanied by distortion that has been ob- 
served on occasions to occur at high burn-ups 
in the high alpha range, namely at about 600° C, 
is called “‘breakaway swelling’ and will be 
discussed further in a separate section. It is 
still not certain that breakaway is a phenomenon 
that can be genuinely ascribed to behaviour 
in the alpha range. The specimens exhibiting 
breakaway swelling give the appearance of 
having been heated into the high gamma range 
since the bubbles are large and rounded. Careful 
calibration of the apparatus has so far given 
much greater confidence in the temperature 
measurements in these experiments and has 
largely discounted the suggestion that over- 
heating occurred. 
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RESULTS OF METALLOGRAPHIC 
EXAMINATION 


2.2. 


The total volume increase which occurs in 
uranium under irradiation can be divided into 
a number of separate components, the relative 
importance of which varies with the conditions 
of irradiation. 


(a) Increase in atomic volume 


The replacement by fission of one uranium 
atom by two atoms of greater average size 
results in a volume increase of about 3 % for 
1 % uranium fissioned. Volume increase from 
this cause is indicated by the broken line in 
figeat: 


(b) Swelling due to formation of small bubbles 
containing xenon and krypton 


About 20 specimens irradiated at various 
temperatures in the range 400-—650° C to burn- 
ups in the range 0.1 to 0.45 % of all atoms 
were cathodically etched and examined by 
shadowed replica techniques in an electron 
microscope. Examination indicated that they 
all contained bubbles about 0.5 mw apart and 
up to 0.1 mw in diameter. At 0.4 % burn-up 
these bubbles accounted for a volume increase 
of about 3 to 4 %. In the specimens examined 
the small bubbles appear to be fairly uniformly 
distributed and of fairly uniform diameter. 
There is slight indication that in thermally 
cycled specimens the distribution of the bubbles 
was somewhat less uniform. In all specimens 
bubbles occurring on grain boundaries were 
rather further apart and larger than those 
occurring within the grains, and along one side 
of some grain boundaries there is a strip free 
from bubbles about 1 to 2 w in width, fig. 2. 


(c) Grain boundary cracks 


In about one in three of the specimens 
examined grain boundary cracks were visible. 
These cracks followed the ragged contours of 
the alpha grain boundaries and some of the 
cracks appeared to have widened, fig. 3. 
Cracking could account for volume increases 
of about 1% in some specimens. On a given 
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Fig. 2. Specimen 217, 0.41% burn-up at 625°C 
surface temperature, cathodic etch, shadowed carbon 
replica. Showing (1) 0.1 mw dia. fission gas bubbles, 
(2) zone depleted in bubbles on one side of a grain 
boundary, (3) larger bubbles lying on the grain 
boundary. 4.4 % volume increase. x 10 000 


specimen the cracks are not uniformly distri- 
buted but are confined to patches. 


(d) Grain boundary tears 


The presence of ragged holes in specimens 
irradiated at the top end of the growth range 
has already been mentioned. These holes are 
visible under an optical microscope, fig. 4. 


(e) Breakaway swelling 

In specimens which have undergone break- 
away swelling metallographic examination of 
sections has shown the presence of bubbles of 
up to 2 mm in diameter, as seen at the top 


of fig. 3. 


Apart from the changes in structure described 
above, irradiation appears to have very little 
other effect on the microstructure. Carbide 
inclusions appear to be unchanged by irradi- 
ation, except in specimens showing breakaway 
swelling. The carbide inclusions are usually free 
from gas bubbles but contain small bubbles at 
the metal-carbide interfave, 1s shown in fig. 5. 
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Most of the volume increase in specimens 
showing normal swelling of about 5 % volume 
increase at 0.3% burn-up appears to be 
accounted for by the presence of small bubbles 
0.1 « in diameter and 0.5 w apart. Although 
examination of polished and etched surfaces is 
not entirely reliable as a means of demonstrating 
the presence of bubbles, the fact that the 
volume increase estimated from computation 
of the areas of bubbles revealed by random 
sectioning corresponds, within the accuracy of 
the experiment, with the volume increase 
estimated from density measurements, is an 
indication that the bubbles revealed by the 
replica techniques are probably fairly true 


Fig. 3. Specimen 326, 0.46% burn-up at 584°C 
surface temperature. Polarised light, attack-polished. 
Composite photograph. Showing alpha grain boundary 
cracking at bottom of specimen, and breakaway 


swelling at the top. x 18 
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indication of the actual bubbles present in the 
material. Although the use of replica techniques 
has led to some improvement in the under- 
standing of the behaviour of uranium on irradi- 
ation there is still room for considerable un- 
certainty. It is not possible to make quantitative 
measurements of changes in bubble diameter 
at various burn-ups and after various heat 
treatments, neither is it possible to find on 
what sites the bubbles are nucleating. In post 
irradiation examination of specimens it has also 
been impossible to demonstrate the presence 
of the other insoluble fission products although 
many of them in addition to xenon and krypton, 
would be present in amounts greater than 
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Fig. 4. Specimen 323, 0.28 % burn-up at 424°C 
surface temperature. Fine diamond polish, composite 
photograph. Showing wrinkled surface and ragged 
holes up to 1.5 mm maximum width. 7.4 % volume 


increase. x 10 
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Fig. 5. 


Specimen 217. Showing a carbide inclusion 
free from bubbles in a uranium matrix containing 
bubbles. The metal-carbide interface contains bubbles. 
x 14 000 


would be soluble at the temperatures of irradi- 
ation. It is not absolutely certain that the 
so-called bubbles revealed on etched surfaces 
are not in fact decorated dislocations containing 
precipitates of the non gaseous insoluble fission 
products while the real bubbles are closed up 
by the process of polishing. In spite of these 
doubts it is felt that the process of cathodic 
etching probably is reliable for revealing the 
presence of bubbles. On the other hand, it is 
possible under some conditions by polishing 
and cathodically etching, to reveal the presence 
of so-called bubbles in unirradiated uranium 
and in uranium at extremely low burn-ups. 


2.3. POST IRRADIATION ANNEALING 
EXPERIMENTS 


A number of experiments have been under- 
taken in which uranium taken to a fairly high 


burn-up, namely up to about 0.3 % burn-up - 


of all atoms at a temperature between room 
temperature and about 300° C, is subsequently 
heated in the high alpha range or even through 
the phase transformations 17:8). When cold 
irradiated uranium is soaked for long times in 
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| the high alpha range the increase in volume 


during a single anneal is only of the order of 
1 %. This increase in volume could be due to 
the fact that the gas pressure in the bubbles 
increases in proportion to the absolute temper- 
ature. The lack of a large volume increase is 
consistent with the assumption that the pressure 
of the gas in the bubbles is balanced by surface 
tension, which is fairly independent of temper- 
ature. Thermal cycling in the alpha range can 
cause cold irradiated uranium to undergo 
extensive grain boundary cracking and this can 
cause additional volume increases up to about 
3 %, after a hundred cycles 9). In no case has 
a very large volume increase been induced in 
uranium by post irradiation heat treatment 
other than by those in which at some stage in 
the annealing the specimen was taken into the 
beta or gamma ranges. Large volume increases 
in cold irradiated uranium can be obtained by 
alpha cycling followed by a heat treatment in 
the gamma range. It is suggested that the 
alpha cycling gives rise to extensive internal 
cracks which fill up with fission product gases 
during the phase transformations and heating 
in the gamma range. The gas pressure in the 
cracks then causes large bubbles to be formed 
possibly by creep of the matrix during sub- 
sequent annealing. If the temperature is at all 
times retained in the alpha range, the grain 
boundary cracks formed on thermal cycling 
are not able to collect gas from many of the 
small bubbles. 


2.4. EARLY WORK ON SWELLING IN URANIUM 


In the early experiments on the swelling of 
uranium and uranium alloys under irradiation 
reported from AERE the volume increases were 
rather greater than those quoted at the present 
time. It is now known that part of the volume 
increase in the early specimens was due to 
oxidation of the surface of the specimens. to 
form a thick layer of low density oxide. Exami- 
nation of sections of the early samples indicated 
volume increases of about 5 % due to oxidation. 
In the present series of specimens the oxide 
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film was so thin that the volume increase from 
this cause was negligible. 

The early metallographic work also indicated 
the presence of uranium hydride in specimens 
which had undergone large volume increases. 
It is now thought that the hydride was formed 
by reaction of the uranium with water taken 
up by the specimens during density measure- 
ment. This would also explain why a number 
of the holes in these specimens appeared to 
contain uranium oxide. 

Development of metallographic techniques 
for examining irradiated uranium specimens 
has been a difficult matter. It is possible to 
polish uranium which has undergone large 
volume increases and in the first preparation 
to reveal no holes at all because the holes have 
been closed up by the mechanical polishing 
process. On the other hand, the use of polish- 
attack or electrolytic etching methods can in 
irradiated uranium cause the formation of holes 
in the surface of the specimen where the same 
technique on unirradiated uranium has been 
shown to be satisfactory and not to cause 
artifacts. This behaviour is probably due to the 
change, under irradiation in the chemical 
properties of the inclusions, possibly the car- 
bides, in the uranium. Caution is therefore 
needed in interpretation of results obtained by 
examination of etched surfaces. 


2.5. THE DIFFUSION AND PRECIPITATION OF 
XENON AND KRYPTON IN URANIUM IN THE 


ALPHA RANGE 


Although inert gases are very insoluble in 
metals, experiments have shown that once they 
have been introduced into metals their diffusion 
behaviour is similar to that of other alloying 
additions 1°), Because of the large size of xenon 
and krypton atoms it is assumed that they will 
diffuse substitutionly in uranium. At 600—650° C 
the diffusion coefficient is probably about 
10-18 cm?2/sec. In a typical AERE irradiation 
experiment in which a uranium specimen is 
taken of 0.3 °% burn-up of all atoms in about 
100 days, assuming that the gas was not trapped 
during this time, the diffusion distance would 


186 SAS ne 


then be about 10 uw. Deductions from the 
observed bubble size and spacing indicates that 
the diffusion distance of gas atoms before 
capture in bubbles is less than one micron thus 
the lifetime of the gas atoms in the lattice at 
600° C is less than one day. This deduction is 
based on the assumption that the gas atoms 
are captured by bubbles of the size and distribu- 
tion revealed by electron microscopy, and that 
the capture cross section of the bubbles is 
proportional to the area of cross section of the 
bubbles. It may be that the important process 
in the capture of the diffusing xenon and 
krypton is capture on dislocation lines 2). This 
would give about the same lifetime for the 
gas atoms, namely about one day. Thus after 
an irradiation lasting 100 days the amount of 
gas left in the lattice is equivalent only to that 
which would be formed in one day of irradiation, 
and any post irradiation heat treatment in the 
alpha range could only diffuse to the surface 
that gas which still remains in solution. How- 
ever, when the specimens are given post irradi- 
ation anneals which take the temperatures up 
through the phase transformations large bursts 
of gas evolution occur particularly on going 
from the alpha to the beta phase 1). This 
would imply that in some way the gas in the 
bubbles becomes freed on passing through the 
phase transformation and whatever the mecha- 
nism of this freeing may be, the net effect 
would be to cause a very high diffusion rate, 
and allow processes to occur which would not 
occur in the alpha range itself. 

Because of the extremely low solubility of 
xenon and krypton in metal the appearance of 
xenon or krypton precipitates should be very 
different from that of precipitates in other 
supersaturated systems where the solubility 
level is much higher. The very low solubility 
results in extremely small bubbles being stable 
even in the presence of large bubbles. The 
bubble sizes in a given specimen could therefore 
be uniform only if all the bubble nuclei are 
formed at the same stage of irradiation. The 
bubbles revealed by replica techniques are in 
fact all of about the same size suggesting that 
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all bubbles are formed at the same stage of 
irradiation. 


SwELLING DUE TO HELIUM AND ARGON 
IN METALS 


2.6. 


Experiments to study the behaviour of helium 
injected into metals by cyclotron bombardment 
have recently been summarised 4). This work 
has been supplemented by the use of thin film 
techniques to study bubble nucleation and the 
growth of gas bubbles at a stage in which the 
bubbles are only 50 A in diameter. In these 
experiments heating after injection of helium 
caused the growth of the bubbles and hence 
swelling of the specimen. There is definite 
evidence in these experiments that the bubbles 
grow by a process of vacancy diffusion since the 
first bubbles to form in the gas impregnated 
zone are either near free surfaces or near grain 
boundaries. The number of bubbles decreases 
by orders of magnitude during annealing. The 
process causing this decrease is not known but 
it is not thought to be due to re-solution of the 
helium in the metal. Tunnelling along incipient 
cracks caused by piled-up dislocations has been 
suggested. 

The conditions here are rather different from 
those obtaining for uranium irradiated at 
elevated temperatures but the work has pro- 
vided a number of interesting observations 
which may throw light on the phenomenon of 
swelling in uranium. 

2.7. VARIABLES WHICH AFFECT THE SWELLING 
OF URANIUM IN THE ALPHA RANGE 


The extent to which swelling is a function of 
burn-up is indicated in fig. 1. 

Within the range 450° to 650° C the amount 
of swelling for a given burn-up would not 
appear to increase with temperature. This is 
consistent with the present belief that the size 
of the bubbles is controlled by surface tension 
and is thus not controlled by the rate of growth 
of the bubbles (see § 4.2). At the moment there 
are no data which would unambiguously sup- 
port the idea that swelling is dependent on the 
rate of burn-up and this again would agree 
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both with the lack of variation with temperature 
and with the theoretical predictions of Green- 


| wood et al. 2). 


Some of the experimental results would 
support the idea that swelling is greater in fine 
erained uranium than in coarse grained material 
probably because the total volume increase due 
to grain boundary cracking is greater in the 
fine-grain material. It has been claimed 12) that 
thermal cycling in the alpha range affects the 
degree of swelling. Metallographic examination 
indicates that this is probably confined to the 
effect of thermal cycling on the formation of 
alpha grain boundary cracks. Thermal cycling 
would not appear to cause any significant 
change in the number and size of the small 
bubbles. 

When the volume increase is of the order of 
5 % then the pressure in the bubbles is about 
1 ton/in. (~ 150 atm.) and so the rate at which 
the bubbles form and their final size is essentially 
unaffected by changes in ambient pressure in 
the range 1 to 50 atm. When, however, break- 
away swelling occurs the pressure in the bubbles 
is low and the volume increase is quite sensitive 
to changes in ambient pressure of that order 8). 

The main effects of alloying are to alter the 
number of fission gas bubbles per unit volume 
and the susceptibility to grain boundary cracking 
is modified. In uranium alloys so far examined 
at AERE except in the case of large molyb- 
denum additions alloying appears to result in 
fewer bubbles per unit volume at a burn-up 
of about 4% of all atoms and hence the 
volume increase for a given burn-up is higher 
in those alloys than it is for uranium containing 
only small amounts of iron and aluminium !%), 
Grain boundary cracking is absent in uranium 
alloys with a stabilised gamma structure, but 
small alloying additions can increase the inci- 
dence of cracking in alloys in which the structure 
is mainly that of alpha uranium. 


3. Nucleation of Bubbles 
Sell. 


In the investigation of swelling in uranium 
in the alpha range little progress has been made 
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in finding the factors which control the nucle- 
ation of bubbles of fission product gases. In 
addition, the early stages of bubble formation 
and growth have not been observed. If it is 
admitted that the size of the bubbles is con- 
trolled by surface tension balancing the pressure 
of the fission product gases within the bubbles, 
then the only other factor which controls the 
total amount of swelling for a given burn-up 
and temperature of irradiation is the number 
of bubbles per unit volume of material. The 
bubble size distribution has only a small effect 14). 
If all bubbles which are nucleated survive until 
the end of irradiation then swelling would be 
controlled directly by bubble nucleation, on the 
surface tension hypothesis. 

There may however be processes in which 
xenon and krypton are transferred from one 
bubble to another or bubbles may join up so 
that the total number of bubbles nucleated 
is much greater than the number which survive, 
as is observed for helium injected into copper 4). 
In this case the subsequent behaviour of fission 
gas bubbles might be more subject to variation, 
and control of the nucleation stage would be 
less important. 

In uranium irradiated in the alpha range, the 
fission gas bubbles appear to be on a sufficiently 
fine scale to keep the volume increases due to 
gas bubbles at 4° burn-up down to a value 
of about 3 to 4%. In some uranium alloys 
bubbles are on a coarser scale, which could be 
due to a difference either in nucleation or in 
subsequent changes in numbers of bubbles per 
unit volume. 


3.2. 

The solubility of xenon and krypton in 
uranium in the high alpha range is such that 
the atomic concentration of the fission product 
gases in solution in uranium, in equilibrium 
with gas in bubbles 0.1 « in diameter, would be 
about 10~®. Assuming burn-up was taking place 
in uranium having no heterogeneous nucleating 
centres, then at $% burn-up, assuming that 
no precipitation of fission product gas had 
taken place, the atomic concentration of fission 
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product gases would be about 10-3, thus the 
super saturation would be 106 to 10? and at this 
supersaturation the diameter of a stable bubble 
nucleus would be a few Angstrom units. It is 
therefore likely that in the absence of hetero- 
geneous nucleation in uranium undergoing 
fission, homogeneous nucleation would take 
place at burn-ups well below 4 % of all atoms. 

Neglecting the early stages of burn-up, 
Greenwood et al.2), have calculated that the 
probability that a gas atom would meet another 
gas atom in the uranium matrix would equal 
the probability that it would meet a bubble if 
the bubble distribution were similar to that 
observed in irradiated uranium. Thus the 
observed bubble spacing is consistent with that 
deduced from the assumption that two gas 
atoms meeting would always form a stable 
nucleus. 

Once an array of bubbles 4 
0.1 « in diameter has been set up the lifetime 
of a gas atom before it reaches a bubble is 
about 104 sec, and the atomic concentration of 
gas atoms in solution would be about 8 x 1077. 
Under these conditions it is necessary that the 
binding energy of two fission product gas atoms 
in uranium is greater than 2 eV. for the pair 
to have a lifetime sufficiently long for it to 
capture a third gas atom 2). This appears rather 
large but arguments similar to those used by 
Rimmer and Cottrell 1) would indicate that the 
stability of such nuclei would be altered con- 
siderably by the presence of vacancies which 
reduce the lattice strain energy. 

Until more is known about the stability of 
pairs of fission product gas atoms in the 
uranium lattice, and combinations of small 
numbers of fission product gas atoms with 
vacancies, a definite conclusion cannot be 
reached concerning the tikelihood of homogene- 
ous nucleation of fission product gas bubbles in 
uranium. In view of the extremely high insolu- 
bility of fission product gas atoms in metals, 
homogeneous nucleation and precipitation is 
more likely in this system than in any other 
system likely to be encountered. 

Assuming that there are no pre-existing 
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bubble nucleating sites and assuming that the 
capture cross section of a bubble for a gas atom 
is proportional to its surface area, then in the 
early stages of irradiation before the array of 
fission gas bubbles has been set up the concen- 
tration of fission gas atoms in solution would 
build up to a higher concentration than could 
subsequently exist when the bubbles are com- 
peting for gas atoms. Thus homogeneous nucle- 
ation of gas bubbles is more likely to occur in 
the early stages of irradiation. 

In the calculation 2) it is assumed that bubbles 
would continue to be nucleated throughout the 
irradiation but at a decreasing rate. Nuclei 
formed later would not collect gas atoms very 
rapidly and so would be more likely to be 
destroyed by fission spikes. 


3.3. NUCLEATION ON DISLOCATIONS 


Because xenon and krypton atoms are large 
they are expected to concentrate at and be 
bound to dislocation lines. Greenwood et al.?) 
have shown that the concentration of gas atoms 
within 3 atom diameters of the core of the 
dislocation would be about 105 times greater 
than the concentration within the lattice. The 
life-time of the fission gas atoms in the lattice 
is sufficiently long for such a concentration 
gradient to build up. Thus the probability that 
two gas atoms will meet along the dislocation 
line is 1019 times greater per unit volume than 
the probability that they will meet elsewhere 
in the lattice, and the probability that a third 
gas atom will be acquired before the first two 
gas atoms dissociate is again 10° times higher 
than for a similar event within the lattice. 
Assuming that there are 108 dislocation lines 
per cm?, the volume of metal in that region of 
the dislocation line in which the high concen- 
tration of gas atoms can occur constitutes about 
10-6 of the total volume. Since the probability 
that three gas atoms will meet in this region 
is 10 per unit volume higher than that for 
the perfect lattice the overall probability that 
bubble nucleation will occur on dislocation lines 
is many orders of magnitude greater than the 
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probability that it would occur elsewhere within 
the lattice. 

Mortlock 3) has used the concept that im- 
purity atoms concentrate on dislocation lines 
in metals to explain why low temperature 
diffusion of alloying additions in metals is 
greater than would be predicted by extra- 
polation from high temperature diffusion meas- 
urements. The extent of this concentration is a 
function of the difference in size of the impurity 
atom and atoms of the parent lattice. The 
results of low temperature diffusion measure- 
ments are not inconsistent with the assumption 
that the binding energy of the diffusing atom 
to a dislocation line arises principally from the 
elastic interaction. This work provides some 
support to the concept of a high concentration 
of mobile impurity atoms on dislocation lines. 

Gas atoms might precipitate on small particles 
of second phase on the dislocation lines or at 
nodes of the dislocations. On the other hand 
the site of precipitation on the dislocation line 
might be determined by the chance meeting of 
gas atoms. 

Since thin film work on uranium is not very 
far advanced there is no direct observation of 
the nucleating sites for fission product gas 
bubbles in uranium. That bubble siting is 
controlled by more than just nucleation on 
dislocation lines can be deduced from_ the 
observation that in some uranium alloys nucle- 
ation is on a much coarser scale than in alpha 
uranium itself. It may be possible to get 
indirect evidence for bubble nucleation by 
studying nucleation in uranium after cold 
working or after various heat treatments or in 
uranium with small alloying additions. 


3.4. NUCLEATION ON CLUSTERED DEFECTS 


The fission fragments in their passage through 
the lattice will generate a large number of 
vacancies and interstitials. It is known that in 
metals irradiated with fast neutrons the point 
defects form clusters. Clusters formed in uranium 
under irradiation might act as nuclei for fission 
product gas bubbles. In the temperature range 
450-650° C clusters of vacancies alone would 
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not be stable. Vacancies are however produced © 
in high concentration in fission spikes, and 
clusters formed in these regions might be 
stabilised by the chance presence of a fission 
product gas atom. 


3.5. NUCLEATION ON GRAIN BOUNDARIES AND 


PARTICLES OF SECOND PHASE 


The scale on which fission product gases form 
bubbles in uranium in the alpha range is finer 
than the scale of the carbide inclusions; 
the gas bubbles are about 4 ~ apart while the 
carbide inclusions on polished sections examined 
with an optical microscope are usually about 
100 uw apart. Thus the carbide inclusions visible 
under an optical microscope are not on a fine 
enough scale to provide nuclei for most of the 
bubbles formed in alpha uranium on irradiation. 
Examination of replicas under the electron 
microscope has not revealed any significant 
relationship between the sites occupied by gas 
bubbles and any of the structural features of the 
uranium such as carbide inclusions or grain 
boundaries. Most of the bubbles appear to be 
scattered at random throughout the uranium. 
These observations are consistent with the 
assumptions made concerning the diffusion 
coefficient and life time of the fission gases 
before capture in bubbles. The diffusion dis- 
tances before capture are so short that most of 
the gas atoms could not reach grain boundaries 
or coarse carbide inclusions. It is perhaps some- 
what surprising that grain boundaries are not 
more certain sites for gas bubbles. Grain bound- 
ary stringers of bubbles have been observed in 
patches on one or two specimens of uranium 
irradiated in the high alpha range but such a 
feature is by no means usual. It must therefore 
be deduced that if the nucleation of the gas 
bubbles is heterogeneous, then the nucleation 
sites must be smaller than can be seen optically 
on a polished and etched surface or even on 
replicas using an electron microscope. 

The short diffusion distance of gas atoms in 
the later stages of irradiation also mitigate 
against internal flaws or cracks or microporosity 
collecting a large proportion of gas in uranium 
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in which nucleation is on such a fine scale. In 
the early stages of irradiation extended flaws 
such as internal cracks would be expected to 
collect gas from quite a large volume of the 
specimen, consisting of a layer about 3 yu thick 
on either side of the crack. 


4. The Growth of Gas Bubbles in Uranium 


4.1. EXPERIMENTAL DATA 


The experiments mentioned in section 2 of 
this paper indicated that uranium irradiated in 
the temperature range 450—650° C to a burn-up 
of about 4% of all atoms in a time of about 
100 days has a system of bubbles 0.1 mw in 
diameter and about 4 u apart which probably 
contain about 99 % of the fission product gases 
xenon and krypton. From a knowledge of the 
amount of gas present in a typical specimen at 
the end of irradiation, it can be deduced that 
each gas atom within the bubble occupies a 
volume equivalent to about 40 atomic volumes 
of uranium, again assuming that most of the 
gas is in the bubbles. The gas bubbles are 
probably spherical and are fairly uniformly 
distributed throughout the uranium. In most 
specimens the major contribution to the in- 
crease in volume on irradiation is due to the 
small fission product gas bubbles. Other sources 
of volume increase, such as grain boundary 
cracking and the contribution of the fission 
products in solution, are probably not primarily 
connected with the formation of xenon and 
krypton on irradiation. No experimental evi- 
dence has yet been produced which indicates 
that the numbers of bubbles significantly 
changes during the course of irradiation, but 
this may be due to the fact that all metallo- 
graphic work so far has employed replica tech- 
niques. When the early stages of bubble forma- 
tion are investigated using thin film techniques, 
this situation may be radically changed. The 
present discussion will be based on the existing 
experimental evidence and it will be assumed 
that, in fact, the numbers of bubbles per unit 
volume does not change significantly during 
the course of irradiation. In this section of the 
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paper the factors controlling the size of the 
fission product gas bubbles and the mechanism 
by which the bubbles grow will be discussed. 
At 0.4% burn-up of all atoms, the fission 
product gas bubbles account for a total volume 
increase of about 4 °% in most specimens, and 
this particular contribution appears to be 
independent of the degree of thermal cycling 
during irradiation. 

Uranium irradiated to 0.3% burn-up at 
temperatures up to about 350°C undergoes 
further increases in volume of only about 1 % 
when held at steady temperatures in the high 
alpha range’). Within the accuracy of the 
replica techniques it has also been shown that 
the diameter of the bubbles does not signifi- 
cantly increase on soaking at constant tempera- 
tures in the high alpha range !*). 


4.2. FISSION PRODUCT GAS BUBBLE SIZE 


The pressure of the fission product gas in 
bubbles which account for a 4° volume 
increase in a typical uranium specimen at 
0.4 % burn-up of all atoms is about 2000 psi at 
600° C and for bubbles of 0.1 ~ in diameter in 
uranium this pressure is comparable with that 
due to surface tension. In all uranium specimens 
examined at AERE after irradiation in the 
range 0.1 to 0.45 % burn-up of all atoms at 
temperatures in the range 500° C to 650° C and 
in some uranium alloys in which the range of 
bubble sizes has been carefully measured, it has 
always been found that within the experimental 
error the pressure of fission product gases in the 
bubbles was largely balanced by surface tension 
forces 18), 

Although it cannot be proved at this stage 
that the size of the bubbles in irradiated 
uranium is accurately determined by the balance 
between gas pressure and surface tension, never- 
theless, until proof to the contrary appears, to 
assume this is so provides a useful working 
hypothesis. It would explain, for example, why 
the volume increase for a given burn-up does 
not rise rapidly with increase in temperature 
in the range 400—650° C, since over this tempe- 
rature range the increase in gas pressure will 


SWELLING IN ALPHA URANIUM DUE TO IRRADIATION 


be only about 30 % and the surface tension will 
not change significantly. Since the rate of bubble 
growth appears to be sufficient to maintain the 
equilibrium condition, the volume increase is 
not controlled by the rate at which bubbles 
grow as had been assumed in earlier treatments 
of the problem 1:17.18), 

In surface tension bubbles the pressure is 
inversely proportional to the diameter. Thus to 
ensure small volume increases for a given burn- 
up a fine bubble distribution is required. This 
argument has already been used to show the 
possible importance of obtaining nucleation on 
a fine scale. 

If it is also assumed that the number of 
bubbles does not change with burn-up, it 
follows that the percentage volume increase on 
irradiation is proportional to burn-up)”. 


4.3. 


Segregation of fission product gas atoms is not, 
in itself, sufficient to account for the size of the 
bubbles developed in irradiated uranium; the 
bubbles must also acquire some space. Because 
the bubbles are on such a fine scale it is now 
thought that the most likely way in which 
bubble growth occurs is by diffusion of vacancies 
and fission product gas atoms. To account for 
the pressure of gas in bubbles at about 0.4 % 
burn-up approximately 40 vacancies must be 
supplied to the bubbles for each gas atom. 
Greenwood et al.2) have shown that the rate 
of supply of vacancies is great enough to keep 
the gas pressure down to within about 10 % 
of that in equilibrium with surface tension. 
At 600° C and above the thermal vacancies are 
sufficient but in the range 300° to 600° C the 
fission spikes provide the main source of 
vacancies; each pair of fission fragments will 
create in passing through the uranium 104 
interstitials and vacancies and of these about 
103 will survive after the fission event 19). To 
account for the volume increase each fission 
event must provide about 8 vacancies to the 
bubbles if no thermal vacancies are available. 

By the time the gas atoms have accounted 
for a volume increase of 4 °% the total internal 
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capture cross section for vacancies must be very 
high and the mean life time of a vacancy before 
being caught by a bubble must imply a diffusion 
distance of about 1 uw. Under these conditions 
it would not therefore be surprising if the 
bubbles captured more vacancies than were 
needed to keep the pressure in the bubbles down 
to that balanced by surface tension. This argu- 
ment pre-supposes that interstitial uranium 
atoms would also readily find sinks other than 
at fission product gas bubbles. 

It may be that the interstitials have a stronger 
interaction with the dislocation strain fields 
than do vacancies, and hence they are trapped 
on dislocation lines or loops. 

Examination of thin films of metals irradiated 
with fast neutrons or with heavy charged 
particles has indicated that the interstitials and 
vacancies can find separate sinks and under 
these conditions excess vacancies condense to 
form small voids in the material even in the 
absence of inert gas atoms. One function of the 
gas atoms would thus be to preserve the vacancy 
clusters at temperatures at which they would 
normally anneal away. 


4.4. 


Early investigations of the post-irradiation 
structure of uranium alloys demonstrated the 
presence of fission gas bubbles of about 10 wu 
diameter. It was assumed that the bubbles in 
irradiated uranium would be of similar size. 
Therefore in the earlier models surface tension 
was neglected and it was assumed that creep in 
the matrix governed the rate, of growth of gas 
bubbles in uranium, and hence determined the 
total swelling at a given burn-up. In this model 
it was assumed that the fission product gas 
arrived in the bubbles as fast as it was formed 
and set up a high pressure which was balanced 
by stress in the uranium matrix. From a 
knowledge of the stress-strain-time-temperature 
characteristics of uranium, determined by con- 
ventional out of pile tests on large uranium 
specimens, the rate at which bubbles grow was 
calculated, assuming that the rate of growth 
was entirely due to the stresses in the uranium 
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matrix. For example, in the early treatment by 
Foreman 1’), a creep law for uranium was 
derived from conventional creep tests and was 
used to calculate analytically the rate of growth 
of a spherical bubble at the centre of a spherical 
matrix. This method was used to calculate 
increases in volume in uranium irradiated in 
the alpha range and to calculate the swelling 
of uranium irradiated at low temperatures and 
subsequently held at higher temperatures. The 
predicted volume increases were an order of 
magnitude too low for swelling at about 500° C 
in the alpha range and too high for swelling in 
the gamma range. Calculations by Wyatt ?°) 
using similar assumptions but a different mathe- 
matical treatment, gave essentially the same 
results. Interest in the behaviour of uranium 
in the high alpha range led to a search for 
reasons for the discrepancy between theory and 
experiment. The predicted amount of swelling 
was increased in some cases by introduction of 
the concept that plastic yielding was important 
under some conditions 18) in addition to the 
normal creep processes. In addition, due to the 
deviation from the perfect gas laws, the pres- 
sures in the bubbles, when the bubbles are very 
small, are rather higher than those calculated 
assuming PV =constant 18). In this way volume 
increases of about 2 % for 0.3 °% burn-up at 
575° C were obtained. An objection to mecha- 
nisms which relate degree of swelling to yield 
or creep of the matrix is that a large increase 
in swelling with increase in temperature would 
appear to be inevitable. Greenwood !2), how- 
ever, argued that because of the anisotropy of 
thermal expansion of alpha uranium grains, 
thermal cycling would assist the growth of 
bubbles owing to the effective reduction in the 
creep strength of the uranium. The absence of 
an obvious correlation of swelling with tempera- 
ture might thus be due to the perturbing effects 
of various degrees of thermal cycling. 

In subsequent irradiation experiments 21) 
smaller volume increases occurred in specimens 
irradiated in the alpha range. Further exami- 
nation of the early specimens indicated that part 
of volume increase had been due to oxidation. 
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At this stage it appeared that the gap between 
theory and experiment had been closed but 
the results of subsequent metallographic exami- 
nation of irradiated uranium were such that it 
became doubtful whether the bubbles did in 
fact grow by plastic flow to the matrix due to 
gas pressure in the bubbles. Up to 0.45 % 
burn-up of all atoms, the bubbles were not 
larger than 0.1 « in diameter. Greenwood et al.?) 
give three reasons for doubting the validity of 
the creep model. First, it would appear that 
at all stages of irradiation the gas pressure in the 
bubbles is largely balanced by surface tension. 
Secondly, the stresses required to cause a very 
small bubble to grow by deformation of the 
matrix are much higher than those indicated 
in conventional creep tests. This arises because 
for a small bubble to increase in volume only 
short lengths of dislocation are bulged, and the 
stress required to move a short dislocation is 
much higher than that required to move a 
long one. Finally, Greenwood e¢ al. argued that 
vacancy diffusion is sufficiently rapid under 
irradiation to account for the observed rates 
of bubble growth. 

It would appear that growth of the small 
bubbles by vacancy diffusion is a more likely 
process, but the accuracy of the experimental 
data used in calculations on both the creep 
model and the vacancy flow model are not so 
high that it could be concluded that a decision 
in favour of one of these models could be 
definitely taken. In particular growth of the 
bubbles by a creep or yield mechanism cannot 
be entirely ruled out especially when helping- 
stresses are available due to irradiation growth, 
thermal cycling or fission spike effects. 

A practical point of importance in the creep 
theory is that if a creep mechanism or a yield 
mechanism is the one controlling the rate of 
growth of the bubbles then production of alloys 
of improved yield and creep strength would - 
give materials more resistant to bubble growth 
on irradiation and might thus give smaller 
swelling for a given burn-up. Although the 
creep model does not now appear relevant to 
the growth of the small gas bubbles, this does 
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| not mean that the mechanical properties of the 


matrix are not important in swelling, since 
small bubbles are not the only feature in 
irradiated uranium leading to swelling. The 
behaviour of extended internal defects such as 
cracks on collecting gas in a very weak matrix 
could lead to very large volume increases by 
plastic deformation of the matrix. 


4.5. THE STABILITY OF BUBBLES DURING 


IRRADIATION 


The high energy of the recoiling fission frag- 
ments transferred by a series of collisions to the 
atoms of the matrix causes local mixing of 
atoms which tends to oppose segregation pro- 
cesses. Finely dispersed two phase uranium 
alloys can be homogenised in this way under 
irradiation 22:23), In uranium under irradiation 
fission fragments will traverse gas bubbles and 
some of the gas atoms will be knocked back 
into the uranium matrix. In the very early 
stages of bubble development when the bubble 
consists of only three or four gas atoms recoiling 
fission fragments might be expected to annihilate 
some of the gas bubbles, thus modifying the 
nucleation conditions. 

The following theoretical treatment indicates 
that the effect of recoiling fission fragments on 
bubble growth is much less spectacular. In a 
typical irradiation experiment a uranium speci- 
men (4.8 x 1022 atoms/cm?) is taken to a burn-up 
of 0.4% (0.08 at % Xe and Kr) in about 
120 days (10’ sec). The increase in volume due 
to small gas bubbles is 4 % and the bubbles are 
about 0.5 u apart and 0.1 w in diameter. Thus 
there are about 101° bubbles/cm?. The fission 
rate is about 2 x 10!8 fissions/ecm? sec and each 
fission fragment traverses about 5 bubbles. Thus 
each bubble suffers about 20 fission fragment 
traverses per second. Since the life of a fission 
spike is only about 10-® seconds, each fission 
fragment event can be treated as an entirely 
separate event. In the later stages of irradiation 
each gas bubble will contain 4x 108 inert gas 
atoms and each gas atom will occupy a volume 
about 40 times the atomic volume of a uranium 
atom. The cross section of a xenon or krypton 
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atom for a collision with a fission fragment 
transferring 100 eV is about 2 x 10-1” cm?. Thus 
each fission fragment in traversing a bubble 
will undergo on average about one high energy 
collision with a gas atom. There will, of course, 
be a much larger number of secondary collisions 
between knocked on uranium atoms and fission 
gas atoms in bubbles. 

The total spectrum of collisions can be ob- 
tained by using the results of calculations 7+) 
of the effect of fission fragments in uranium. 
It is estimated that a pair of fission fragments 
in being brought completely to rest will transfer 
sufficient energy to cause displacement of about 
104 atoms. In round numbers it can be taken 
that about 104 atoms each receive 100 eV in 
collisions, and the numbers that receive higher 
energies decrease as 1/H where H is the energy 
transferred thus 10? atoms per fission receive 
more than 10 keV by collision processes. A 
xenon atom in a bubble receiving 10 keV would 
penetrate the surrounding uranium to a depth 
of 16 A. At 0.4 % burn-up the atomic concen- 
tration of fission gas is about 10-8. Thus for 
each fission event one gas atom per ten bubbles 
will receive more than 10 keV, and will pene- 
trate at least 16 A into the uranium; of these 
atoms one in ten will receive 100 keV and will 
penetrate 160 A. Most of the atoms of xenon 
that penetrate only a few atomic diameters 
into the uranium will be recaptured by the 
bubble from which they were ejected during 
subsequent random-walk diffusion. It would 
thus appear that only about one gas atom per 
hundred fissions will be knocked out of a gas 
bubble a sufficient distance for it to have more 
than about 50 °% chance of completely escaping 
from the bubble from which it was ejected. 
Thus at any instant approximately 5 % of the 
gas in the uranium matrix at points mid way 
between bubbles will have already been in a 
bubble once previously. 

Although this mechanism is a kind of re- 
solution it differs from conventional re-solution 
in that the rate of ejection is proportional to 
the number of atoms in the bubble. It does not 
cause large bubbles to grow at the expense of 


194 Sake 


small ones. With the bubble size and distribution 
taken in this example there are two fissions per 
bubble per second, causing the loss of about 
one gas atom in 50 sec from each bubble. 

Internal collisions between gas atoms can be 
neglected in this order of magnitude calculation, 
since the mean free path of gas atoms in 
bubbles 0.1 in diameter is comparable with 
the bubble radius, and for high energy collisions 
the mean free path is greater than the bubble 
diameter. 

Because of the low solubility of xenon and 
krypton in uranium conventional re-solution 
mechanisms can be neglected in the alpha range. 


5. Alpha grain boundary cracking 


In the previous two sections nucleation and 
growth of the small fission product gas bubbles 
have been discussed in detail since in most 
samples they account for the main part of the 
volume increase. There are, however, other 
sources of volume increase in uranium on 
irradiation. Alpha grain boundary cracking will 
be discussed in this section and breakaway 
swelling in section 6. 

The main experimental data on alpha grain 
boundary cracking have been presented in 
section 2. In this section the data will be used 
to support the hypothesis that alpha grain 
boundary cracking is caused by a combination 
of embrittlement due to irradiation and internal 
stressing caused by thermal cycling. Alpha 
grain boundary cracking is observed in about 
one in every three specimens of alpha uranium 
irradiated to about 0.4 °% burn-up in the 
temperature range 450-—650° C. Within a given 
specimen the alpha grain boundary cracking 
occurs only in patches. 

The role of thermal cycling in the develop- 
ment of grain boundary cracks is indicated by 
the following observations. 


1. Cracking was definitely absent in a speci- 
men of alpha uranium in which the temperature 
was maintained constant near 600°C during 
irradiation 12), 

2. All specimens showing cracks had been 
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subjected to severe thermal cycling in the alpha 
range during irradiation. Cracking was more 
marked in specimens in which the upper cycling 
temperature was near or above 600° C. 

3. Cracking is absent in irradiated cubic 
uranium alloys even when thermal cycling had 
occurred. This observation indicates that it is 
the internal stresses developed by thermal 
cycling which are needed to cause cracking and 
so the phenomenon is confined to materials with 
marked anisotropy of thermal expansion of the 
individual grains. 

4. Uranium that has been irradiated to a 
burn-up of about 0.3 % at temperatures in the 
range 200-300° C does not normally exhibit 
grain boundary cracking. If, however, this 
material is subsequently thermally cycled to 
temperatures of above about 600° C then alpha 
grain boundary cracking occurs to a great 
extent. The volume increases are however, only 
about 2%. In fact, the main effect of post 
irradiation heat treatment in the alpha range 
of cold irradiated uranium is to cause alpha 
grain boundary cracking and probably the most 
profitable way of investigating alpha grain 
boundary cracking is by post-irradiation heat- 
treatments of cold irradiated material, or 
material irradiated at constant temperatures in 
the alpha range. 

5. Inert gases in metals usually result in the 
formation of round cavities. It appears unlikely, 
therefore, that the cracks are due to gas pressure. 


In support of the necessary role of radiation 
embrittlement can be quoted the following 
observations. 


1. Thermal cycling of unirradiated uranium 
produces changes which are quite different from 
those seen in irradiated uranium. Thermal 
cycling uranium in the alpha range in the 
absence of any irradiation causes the formation 
of porosity at the grain boundaries after many . 
hundreds of cycles. The voids formed are fairly 
rounded and are formed only in uranium con- 
taining inclusions of second phase 25), Thermal 
cycling alone does not cause alpha grain bound- 
ary cracking of the type observed in irradiated 
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uranium, in which the cracks are often almost 
hair line and can be formed after a small 
number of cycles. 

2. Irradiation is known to cause marked 
embrittlement of uranium 26), After quite a 
small burn-up the elongation in tensile tests 
falls below 1 % for all testing temperatures in 
the alpha range. 

There, thus, appears to be strong evidence 
to support the idea that alpha grain boundary 
cracking is caused by a combination of irradi- 
ation embrittlement plus internal stressing due 
to thermal cycling in the alpha range. 

It is not certain whether the cracking occurs 
at the upper or lower end of the cycle, but the 
fact that cracking becomes more severe when 
the upper temperature is about 600° C and the 
fact that the cracks occur at grain boundaries, 
are strong evidence supporting the idea that 
cracks actually form at the top end of the 
thermal cycle. The cracks appear to form 
preferentially at certain grain boundaries and 
they appear to be stopped at certain points. 
It is therefore unlikely that this type of internal 
grain boundary cracking could cause a specimen 
to fracture completely across, in the absence of 
external applied stresses. The alpha grain 
boundary cracks open up slightly and contribute 
to the total volume increase of the specimen, 
the contribution from this cause in specimens 
in which cracks have appeared is about 1 to 
2 % volume increase at about 0.4 9% burn-up. 
The extent of the volume increase from this 
cause is however, not likely to be a function of 
burn-up but rather to be a function of the 
amount of thermal cycling in the high alpha 
range. Grain boundary fracture is notoriously 
sensitive to small changes in composition. The 
same is probably true of the fracture occurring 
during irradiation and might account for its 
sporadic nature. 

Work that has been done since the original 
paper on the effect of thermal cycling on 
swelling 12) has definitely shown that the main 
function of thermal cycling in the alpha range 
during irradiation of uranium is the formation 
of alpha grain boundary cracks. It is possible 
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that these cracks could collect fission product 
gases and at a later stage of the irradiation act 
as the centres from which large bubbles would 
form. 


6. Breakaway Swelling 


THE PHENOMENON OF BREAKAWAY 
SWELLING 


6.1. 


The type of swelling discussed so far involves 
volume increases of about 5-10 °% with no loss 
of shape of the specimen. Specimens which have 
undergone normal swelling appear on visual 
examination to be unchanged by irradiation; 
machine marks and surface features are well 
preserved. Specimens which have undergone 
the process known as breakaway swelling are 
very severely distorted and local volume in- 
creases of about 100 °%% occur. When specimens 
which have undergone breakaway swelling are 
sectioned it can be seen that the distortion is 
caused by the formation of very large bubbles 
a few millimetres in diameter. The incidence of 
breakaway swelling in uranium nominally irradi- 
ated in the alpha range to not more than 4% 
burn-up is very low, hundreds of specimens may 
be irradiated before a single example of break- 
away swelling is observed. In specimens in 
which it occurs the breakaway type of swelling 
may be confined to one part of a specimen while 
the remainder shows normal swelling. The few 
uranium specimens that have undergone break- 
away swelling have been irradiated at nominal 
surface temperatures of about 600° C to burn-up 
above 0.3 % of all atoms. Some uranium alloys 
appear to show breakaway swelling at lower 
conditions of temperature and burn-up than 
those obtained in alpha uranium. Because the 
volume increase and the bubble diameters are 
so large in breakaway swelling, the phenomenon 
is probably sensitive to ambient pressure vari- 
ations in the range 1 to 10 atmospheres. 


6.2. 

Speculation suggests that a stage can be 
reached in the irradiation of uranium in the 
alpha range when the gas bubbles begin to 
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touch and join up. If the size of the bubbles is 
controlled by surface tension, this stage would 
be marked by an acceleration of the rate of 
swelling and a rapid increase in the size of 
individual bubbles. It is, however, doubtful 
whether that stage was reached in any of the 
experiments described in section 2. 

In the irradiation experiments at AERE the 
possibility that the specimens showing break- 
away swelling had risen to temperatures well 
above the alpha range cannot definitely be 
ruled out. There is thus no experimental 
demonstration that breakaway swelling occurs 
when uranium is irradiated in the alpha range, 
namely, below 670°C surface temperature to 
a burn-up of less than 4% of all atoms. 

All the examples of breakaway swelling at 
present known are for specimens irradiated 
immersed in sodium. The temperature of a 
specimen is estimated from the measured sodium 
temperature and the known heat flux from the 
specimen. If either film boiling in the sodium 
or blanketing of the specimen with a layer of 
fission product gas occurred at some time during 
irradiation then the specimen could rise to a 
temperature well above that registered by the 
thermocouple in the sodium. The conditions for 
film boiling in static sodium with low over- 
pressures have not been investigated experi- 
mentally. The problem is complicated in this 
case by considerations of wetability of the 
uranium, particularly during surface oxidation 
and the emission of fission product gases. Film 
boiling has been definitely encountered with 
specimens irradiated at somewhat higher ratings 
than those for the specimens which showed 
breakaway 2”). In this case the specimens melted 
at the beginning of irradiation and caused failure 
of the containers. The three specimens which 
shown breakaway swelling during recent irradi- 
ation experiments at AERE were immersed in 
sodium in cans which were evacuated to reduce 
the stresses in the can wall during irradiation 
at elevated temperatures. Film boiling is more 
likely to occur under conditions of low over- 
pressure. 

The appearance of the gas bubbles in speci- 
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mens which have undergone breakaway swelling 
also suggests that the temperatures of irradiation 
were well above the nominal sodium tempera- 
tures and in fact, would appear to indicate that 
specimens have been at a temperature within 
100° © of the melting point. Post irradiation 
heat treatment of cold irradiated uranium has 
so far failed to produce anything resembling 
breakaway swelling by treatments entirely con- 
fined to the alpha range, possibly, however, 
because the gas is already locked in small 
bubbles. When specimens of cold irradiated 
uranium are heated to within a few degrees of 
the melting point a large increase in volume 
occurs and sections of such specimens are 
remarkably similar to sections of specimens 
which have undergone breakaway swelling. In 
the specimens which showed breakaway the 
severe swelling was confined to the top end of 
the specimen in each case. It is suggested that 
the whole specimen became very hot, but since 
most of the heat loss was via the base which 
rested on a metal container, the specimens 
would be hottest at the top end. 


6.3. MECHANISMS OF BREAKAWAY SWELLING 


Assuming that the gas bubbles in uranium 
are on a simple cubic lattice then the bubbles 
touch at a volume increase of about 100 %. 
In practice the bubbles are probably more 
randomly distributed. Early irradiation experi- 
ments indicated that bubble join up as revealed 
by fission gas release measurements becomes 
significant at a volume increase of 25 %. 
Extrapolating from 4 % volume increase due 
to small gas bubbles at a burn-up of 0.4 % 
[using the relationship: swelling « (burn-up)”] 
indicates that joining up of bubbles becomes 
inevitable at a burn-up between 1} and 3 % 
of all atoms. This implicitly assumes that the 
bubble size is controlled by surface tension and 
that there are 1013 bubbles/em?. Bubbles which 
happen to be nucleated close together retard 
each others’ growth by competing for the same 
gas atoms. In this way, the short diffusion 
distance of xenon and krypton in uranium 
irradiated in the alpha range tends to regulate 
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bubble growth and so delay the join up of 
bubbles. Nevertheless, any process which causes 


| bubbles to form on a non close packed array 


will hasten the onset of breakaway swelling. 

The type of breakaway met in the existing 
irradiation experiments, assuming those experi- 
ments to be valid, occurred at a burn-up of well 
below 14 % when the volume increase in the 
undistorted end of the specimens was well 
below 25 °4 and micrographs indicated that the 
gas bubbles were not even approaching the 
stage of joining up. To account for those results 
it has been suggested that the large bubbles 
were formed by the diffusion of fission product 
gas to alpha grain boundary cracks formed at 
an early stage of irradiation. When sufficient 
gas has been collected by the cracks they swell 
into round bubbles by a process involving plastic 
deformation of the uranium matrix. The rather 
random incidence of breakaway swelling in 
uranium irradiated in the high alpha range 
would then be due to the fact that grain 
boundary cracking is not a function solely of 
burn-up and irradiation temperature. Both 
thermal cycling and the composition of the 
specimen could be important variables. Internal 
flaws or cracks present in the specimens before 
irradiation could serve similarly as nuclei for 
large gas bubbles. 

Cracks formed at a late stage in the irradiation 
or during post irradiation heat treatment in the 
alpha range would not swell since they would 
not contain sufficient gas. Gas release measure- 
ments from irradiated uranium indicate that 
cycling through the phase transformations is 
the most effective way of releasing gas to the 
surface of specimens 2’). It is assumed that 
similar heat treatments would allow gas to 
reach internal cracks. This explains why swelling 
will occur in the gamma range 8). 


7. The Diffusion of Inert Gases in Metals 


The experiments described in this section 
are not primarily concerned with the swelling 
of uranium due to irradiation, but they do 
throw some light on that subject. 

Inert gas will not diffuse through a metal 
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barrier because of the very low solubility but 
if inert gas is introduced into a metal by an 
energetic process it is claimed 1°) that the gas 
diffuses normally. Experiments designed to 
study the diffusion of inert gases from metal 
specimens fall into two groups according to 
whether the diffusion of the inert gas to a free 
surface behaves in a way expected from standard 
diffusion theory or whether the diffusion to a 
free surface is interrupted by internal precipi- 
tation. 

A representative experiment of the first group 
is that of LeClaire and Rowe !°) in which argon 
was introduced into a surface layer of silver by 
a low voltage discharge in argon with the silver 
forming a hollow cathode. Under these condi- 
tions silver evaporated from one part of the 
surface and condensed in another part. The 
deposited layer in the latter part contained 
about 0.1 % of argon. The silver strip was 
folded over and welded together by rolling. 
On subsequent heating to 800° C 38 % of the 
gas diffused out from the sandwich in 1 hours. 
There was every indication that most of the 
gas would have diffused out if the experiment 
had been continued. The rate of evolution was 
that expected from application of Fick’s law. 
Xenon and krypton have been introduced into 
silver 28.29) and helium into aluminium °°) by 
similar techniques, with similar results. 

In the second group of experiments, the inert 
gas is introduced either by bombardment of the 
specimens with very high energy ions of the 
gas in question or by nuclear reactions within 
the metal to form atoms of inert gas. In this 
type of experiment in addition to the intro- 
duction of the gas atoms, interstitials and 
vacancies are produced by high energy collisions. 
During subsequent heating instead of the gas 
diffusing to the surface a large proportion 
becomes trapped within the metal in very small 
bubbles ®?). It is thought that the different 
behaviour in experiments of the second type is 
due to the presence of clusters of vacancies 
introduced by radiation damage which act as 
nuclei for the gas bubbles 3!). Experiments of 
the second type include those in which helium 
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was introduced into copper and aluminium ‘*), 
and beryllium ®2), by bombardment with alpha 
particles; and experiments in which helium was 
introduced into beryllium by bombardment 
with fast neutrons 33), and helium was intro- 
duced into aluminium by alloying with lithium 
and irradiating with thermal neutrons *°). 

A number of experiments have been under- 
taken in which highly irradiated uranium is 
subsequently heated and the rate at which the 
fission product gases are evolved from the 
surface is measured. The diffusion rates observed 
are anomalous and these experiments clearly 
fall into the second group. It is usually assumed. 
in the interpretation of these experiments that 
all the fission product gases are in solution in 
the uranium metal during the post-irradiation 
heat treatment and are thus available to diffuse 
to the surface. Although the experimental 
evidence is somewhat circumstantial it would 
appear more consistent with that evidence to 
assume that something like 90 % at least of 
the inert gas was precipitated in the form of 
small bubbles at an early stage in the post 
irradiation heat treatment in the high alpha 
range. For a given set of experimental data on 
the rate of gas release from a heated uranium 
specimen the diffusion coefficient calculated 
assuming that only 1 % of the fission product 
gas was in solution and available for diffusion 
would be 104 times that calculated assuming 
that all the gas was present in the lattice. On 
this bases all the diffusion coefficients quoted 
in table 1 of a recent paper by Walker 34) could 
be increased by a factor 104 and they would 
then coincide more nearly with the magnitude 
of the diffusion coefficients obtained by extra- 
polation from experiments of the first group. 

If it is further assumed that the fission 
product gases are in bubbles 0.5 w apart and 
0.1 « in diameter then by the time the diffusion 
distance has reached a depth of 1 « from the 
surface there will be a serious conflict between 
capture of fission product gases internally at 
the bubbles and capture at the free surface of 
the specimen. At this stage in the diffusion 
experiment a signicant fall-off in the rate at 
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which the gas is evolved from the surface would 
be expected and such an effect was in fact 
observed by Walker #4). 


8. Conclusions 

1. The number of factors known or suspected 
to influence the swelling behaviour of alpha 
uranium is very large. Structural and irradiation 
variables and a number of phemonena are 
involved. 


2. Specimens of uranium containing a few 
hundred ppm iron, aluminium and carbon when 
irradiated at 450° C to 650° C to 0.1 to 0.45 % 
burn-up of all atoms, increased in volume owing 
to the following phenomena. 


a) Up to 4 % volume increase was due to the 
formation of bubbles about 0.1 ~ in diameter 
and 0.5 mw apart, which are assumed to 
contain the fission product gases. 


b) About 4 of the specimens showed patches of 
grain boundary cracking which added about 
1 % to the volume increase. It is suggested 
that grain boundary cracking is due to a 
combination of radiation embrittlement and 
internal stressing due to thermal cycling. 


c) Specimens irradiated in the growth range, 
at 425°C, had large ragged holes at grain 
boundaries thought to be partly due to 
growth stresses, and contributing up to 
about 5 % volume increase. 


d) Two specimens at about 4 °% burn-up showed 
very large local volume increases known as 
breakaway swelling. It is suspected that this 
was caused by overheating due to film 
boiling in the sodium in which all specimens 
were immersed, but the large bubbles may 
have formed by diffusion of fission product 
gas to internal cracks. Joining up of bubbles 
is not expected until about 14 °% burn-up. 
The mechanical properties of the matrix 
could have a large effect on the incidence 
and magnitude of breakaway swelling. 


3. Experiments designed to study the dif- 
fusion and internal precipitation of inert gases 
in metals have indicated that: 
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a) clustered vacancies can act as bubble nuclei, 
and 


| b) vacancy diffusion can under some conditions 


cause bubble growth. 


These observations may be relevant to bubble 
nucleation and growth in irradiated uranium. 


4. The pressure of gas in the small bubbles 
in the specimens described in 2 a) was probably 


' largely balanced by surface tension. Assuming 


that the bubbles are mainly dependent on 
surface tension to restrain the gas pressure, that 
part of the swelling which is due to fission gas 
bubbles would then be least for a given burn-up 
if the bubbles were nucleated on a very fine 
scale. 


5. There is no direct evidence to indicate 
the type of nucleation giving rise to the fission 
gas bubbles in irradiated uranium. Homogeneous 
nucleation on dislocation lines is a possibility. 


6. The mechanism of bubble growth is 
thought to be vacancy diffusion, but plastic 
flow of the matrix is not out of the question. 
Fission fragment collisions will have a small 
effect on the survival of bubble nuclei and the 
re-solution of gas atoms from bubbles. 
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La connaissance précise de la microstructure de frittés 
doxyde d’uranium nécessite un examen soit de la 
surface externe du fritté, soit de coupes internes du 
fritté. 

Les techniques de préparation des surfaces par 
polissage mécanique ou électrolytique et de révélation 
de la structure par attaque anodique ou chimique, 
par bombardement, par oxydation sont décrites en 
détail et analysées du point de vue de leurs limitations 
respectives. 

Ces différentes techniques ont été appliquées a 
V’étude de linfluence des conditions d’élaboration sur 
la répartition des pores, sur le profil microgéométrique 
de la surface externe des frittés ou de la surface 
interne des pores, sur la surface des limites inter- 
granulaires révélées par la microfractographie, etc. 
La sensibilité des diverses techniques proposées permet 
la mise en évidence de figures, comparables a celles 
révélées dans les métaux, qui sont liées sans doute a 
Vinteraction entre dislocations et lacunes. 


An exact knowledge of the microstructure of a sintered 
compact of uranium oxide necessitates examination 
of both the external surface and of internal sections 
of the compact. 

Methods of preparing surfaces by mechanical or 
electrolytic polishing, and of revealing the structure 
by anodic or chemical attack, by bombardment or by 
oxidation, are described in detail and their respective 
limitations are analysed. 

These various techniques have been applied to the 
study of the influence of preparation conditions on 


1. Etude de la microstructure de frittés de 
bioxyde d’uranium par méthode non 
destructive 


L’étude non destructive de la surface exté- 
rieure des frittés, dite surface libre, permet 
d’obtenir des renseignements sur les conditions 
réelles de frittage 1). L’observation directe d’une 


the pore distribution, on the micro-profile of the 
external surfaces of compacts or of the internal surface 
of pores, on the surface structure of intergranular 
boundaries revealed by microfractography, etc. The 
sensitivity of the various quoted techniques allows 
patterns to be revealed which are similar to those 
revealed in metals and which are undoubtedly related 


to the interaction of dislocations and vacancies. 


Genaue Kenntnisse tiber die Mikrostruktur von 
Sinterkérpern aus Urandioxyd erhalt man durch 
Oberflachenuntersuchungen der Sinterkérper 
Schliff bilder. 

Es werden die Verfahren zur Oberflachenprapara- 
tion behandelt und in Details beschrieben. Ihre 
Grenzen werden dabei angegeben. Es handelt sich um 
mechanisches oder elektrolytisches Polieren, sowie 
Sichtbarmachung der Struktur durch anodisches oder 
chemisches Atzen, durch Bombardement und Oxyda- 
tion. 

Diese verschiedenen Verfahren wurden angewendet, 
um den Einfluss der Bearbeitungsbedingungen auf die 
Porenverteilung, auf das mikrogeometrische Profil der 
Oberfliiche der Sinterkérper und auf die Porenober- 
flache zu untersuchen, sowie zur Untersuchung der 
durch Mikrofraktographie sichtbar gemachten Korn- 
grenzen usw. 

Die Empfindlichkeit der verschiedenen  vorge- 
schlagenen Verfahren erlaubt die Sichtbarmachung 
von Figuren, wie sie vergleichsweise auch bei Metallen 
auftreten, die deutlich in Wechselbeziehung mit 
Versetzungen und Defekten stehen. 


und 


telle surface au microscope optique est rendue 
généralement difficile par suite de la faible. 
profondeur de champ associée a cet instrument. 
L’emploi du microscope électronique se révéle 
particuliérement efficace, car sa grande tolérance 
de mise au point permet une étude générale des 
surfaces extérieures de pastilles méme_ trés 


200 


MICROSCOPIES OPTIQUE ET ELECTRONIQUE DE L’UOg FRITTE 


accidentées. Nous avons utilisé la méthode de 
double empreinte au rhodoid-carbone préconisée 
} par Azam 2). 

_ Dans les paragraphes suivants, on étudie au 
microscope électronique le réarrangement struc- 
tural superficiel présenté par des pastilles d’UOz 
de caractéristiques d’élaboration et de traite- 
ment différentes. On montre, en outre, un 
exemple de détection de phases secondaires par 
observation directe au microscope optique. 


1.1. REARRANGEMENT STRUCTURAL SUPER- 
FICIEL 


Ces surfaces libres d’UOz2 ont un faciés micro- 
structural qui présente deux caractéristiques 
essentielles : 

— Absence de porosité superficielle décelable. 

— Présence d’un réseau polygonal de lignes 
qui matérialisent le contour des grains de la 
région superficielle. 

Ces deux caractéristiques sont toujours ob- 
servées quelles que soient les conditions d’élabo- 
ration des pastilles. Par contre, le profil de ces 
surfaces est lié aux conditions de frittage ou 
de traitement thermique. 


ng aie 


La microscopie optique, par suite de sa 
faible profondeur de champ ne permet pas 


Température de frittage 


une étude fine de la surface des grains; par 


« 500 


Fissure. 
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contre, elle rend aisée la détection des fissures 
des frittés. Celles-ci apparaissent sous forme de 
lignes noiratres, sinueuses dont l’aspect ne peut 
étre confondu avec celui des joints de grains. 

La figure 1 montre un exemple de fissure 
observée sur une pastille de bioxyde d’uranium 
fritté & 1400° C sous hydrogéne. L’examen au 
microscope électronique de répliques de la 
surface de cette méme pastille permet de cons- 
tater l’absence de porosités importantes décela- 
bles (fig. 2). Ce fait est di aux possibilités accrues 
d’élimination des pores que présentent les sur- 
faces libres et les régions sous-jacentes voisines. 
L’aspect de cette pastille est caractéristique des 
frittés élaborés a de basses températures 
(<1600° C) sous hydrogeéne. 

Les pastilles obtenues par frittage sous hydro- 
géne a 1650° C-1700°C présentent sur leur 
surface des figures polaires. Les figures 3 et 4 
montrent l’aspect de la surface d’une pastille 
de densité égale a 10,25 g/cm? obtenue a partir 
d’un comprimé d’UOz, de 4,8 m?/g fritté sous 
hydrogéne pendant 10 heures a 1700°C. On 
observe également de telles figures sur les 
surfaces des cavités internes de ces mémes 
pastilles. Le faciés de ces figures est relié a la 
structure cristalline des grains auxquels elles 
appartiennent. Elles matérialisent probablement 
certaines directions cristallographiques (fig. 3). 
Tl est tout a fait remarquable que ces faciés 


Surface libre d’un fritté de UOs. 


x 5000 


202 


_ Fig. 4. 


Fig. 3. Surface 


Striations polaires. 
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sont tout a fait comparables 4 ceux que nous 
avons déja observés par microfractographie du 
bioxyde d’uranium °), 

En portant les frittés a des températures 
encore plus élevées, 1800° C—1900° C, on obtient 
des figures de striation non plus curvilignes 
mais rectilignes (fig. 5). 

L’obtention de surfaces libres non striées 
aux faibles températures de frittage sous hydro- 
gene, l’apparition de figures de striation concen- 
triques par frittage a 1700°C, de figures de 
striation rectilignes aux températures encore 
plus élevées nous conduisent 4 considérer ces 
figures comme différents stades d’un seul et 
méme phénomeéne: le réarrangement structural 
superficiel, dont importance peut étre connue 
par Vobservation des surfaces extérieures des 
pastilles. 


Lil .2. 


Outre la température, d’autres facteurs modi- 
fiant les énergies de surfaces peuvent étre a 
Vorigine de tels phénomeénes. En particulier, 
Vadsorption de certains gaz doit jouer un role 
important sur le faciés du profil superficiel. 
J. Moreau et J. Benard ont mis en évidence 
des modifications du profil de surfaces métalli- 
ques imputables a une adsorption d’oxygeéne *). 

Dans le cas de ?UOz nous avons observé un 
effet analogue sur une pastille initialement non 
striée, recuite pendant 25 heures a 1375° C, 


Atmosphere de frittage 


Fig. 6. 


Striations polaires. x 5000 
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sous une trés faible pression partielle d’oxygéne. 
Cette température est trop faible pour provoquer 
Vapparition de striations en atmosphére d’hy- 
drogéne. Par contre, si on opére a cette tempé- 
rature avec une circulation de gaz inerte, azote 
ou argon, présentant des traces d’oxygéne, il 
est possible de détecter une configuration polaire 
de gradins aprés ce traitement (fig. 6). Ces 
striations curvilignes ressemblent a celles ob- 
tenues par frittage ou recuit a 1700°C sous 
hydrogéne. On peut donc penser que les traces 
d’oxygéne ont permis d’accroitre les écarts 
d’énergie des différents plans cristallins de 
Voxyde d’uranium ou d’accroitre les vitesses 
d’autodiffusion superficielle qui permettent 
d’atteindre |’état le plus stable. 


1.2. 


Au cours des essais de frittage de l’UOsz, 
différentes réactions secondaires peuvent éven- 
tuellement se produire: 


IDENTIFICATION DE PHASES SECONDAIRES 


(i) Réaction de la phase gazeuse avec l’UO: 
(ii) Réaction de la phase gazeuse avec les 
éléments du four. 

Réaction des produits provenant de la 
réaction précédente avec |’?UOs. 


(ii1) 


La détection de telles réactions secondaires 
est rendue aisée par l’observation directe de la 
surface des échantillons au microscope optique, 
les phases produites ayant le plus souvent un 
facteur de réflexion ou une teinte différente de 
ceux du bioxyde d’uranium. Pour que l’iden- 
tification soit réalisable, la concentration en 
phases secondaires doit étre aussi élevée que 
possible sur la surface diffractante. 

Les possibilités d’échange avec l’atmosphére 
de frittage sont évidemment bien plus impor- 
tantes a la surface des pastilles que dans leur 
région interne. Lorsque l’atmosphere de frittage 
est responsable de la formation de telles phases, 
les frittés présentent un gradient de concen- 
tration en précipités, la teneur étant maximum 
en surface et rapidement décroissante 4 l’inté- 
rieur du comprimé. La diffraction de rayons X 
sur une surface extérieure de pastille conduit 
done a une identification plus aisée. 
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Des pastilles d’UOz frittées & 1600° C et de 
densité égale 4 10,55 g/cm? ont été soumises 
& un chauffage pendant cing heures a 1800° C, 
vitesse de montée et descente en température 
égales & 1000° C/heure dans un four a induc- 
tion arésistor de graphite, isolé thermiquement 
par du noir de fumée. 

Les pastilles étaient placées dans un creuset 
en graphite, leur contact direct avec le graphite 
étant évité par interposition d’une feuille de 
tantale. Le traitement avait lieu dans une 
atmosphére d’argon technique non purifié, le 
four étant balayé a froid avant utilisation 
pendant 30 minutes par un courant d’argon de 
débit égal a 2 litres/minute. 

L’examen au microscope optique de la surface 
des pastilles a mis en évidence la présence de 
précipités épitaxiques superficiels (fig. 7). L’ana- 
lyse par diffraction de rayons X sur cette méme 
surface a permis de déceler l’apparition de raies 
supplémentaires dues a la présence du nitrure 
Ue2Ns3 et de la solution solide ternaire U—N-C. 


2. Etude métallographique de la microstructure 
du bioxyde d’uranium fritté 

L’étude métallographique du bioxyde d’ura- 
nium fritté est effectuée a partir d’échantillons 
présentant des surfaces planes polies. Les 
techniques de polissage et de révélation micro- 
structurales employées sont développées dans 
les paragraphes suivants. 


<x 1000 


Phases secondaires. 
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2.1. M£THODES DE POLISSAGE ET DISSOLUTION 
ELECTROLYTIQUE 

Différentes techniques de polissage mécanique 
du bioxyde d’uranium fritté sont décrites dans 
la littérature 5.6). Le polissage ainsi réalisé 
conduit & des surfaces planes polies qui présen- 
tent néanmoins un grand nombre de micro- 
rayures. 

Le polissage électrolytique découvert par 
P. A. Jacquet ’) étant utilisé universellement 
pour tous les métaux, il nous a paru intéressant 
d’appliquer cette technique aux frittés de 
bioxyde d’uranium pour obtenir une surface 
non écrouie et plane a l’échelle microscopique 8). 
Il convient de remarquer que la méthode de 
polissage électrolytique a déja été appliquée a 
étude micrographique de différents oxydes 
métalliques, en particulier le protoxyde de fer 
FeO 9) et oxyde de cuivre CugO 91°). 

Des études micrographiques !) ont permis de 
préciser que les meilleures conditions de polis- 
sage des métaux étaient obtenues pour la 
tension correspondant au palier de la courbe 
intensité-tension, [=f (V), c’est-a-dire pour la 
résistance maximale de la cellule d’électrolyse. 

Dans le cas des métaux, la résistivité des 
électrodes est faible vis-a-vis de celle de l’élec- 
trolyte; ce fait nous a conduit a choisir un 
bain de haute résistivité pour le polissage du 
bioxyde d’uranium, dont la conductibilité 
électrique est faible. 

Les échantillons cylindriques de 5 &4 15 mm 
de diamétre et ayant quelques millimétres de 
hauteur, sont insérés dans un tube de polyvinyle. 
Le contact anode-échantillon est assuré par du 
mercure. Ils sont polis avec le bain suivant: 
100 g SOsHe, densité 1,83 g/em3; 5g CrOs; 
20 cm? H:O. La cathode est une plaquette 
d’acier inoxydable de 25 cm?. Les deux élec- 
trodes sont horizontales et la distance qui les 
sépare est de l’ordre de 15 4 25 mm. Un systéme 
d’agitation et une chemise d’eau de refroidisse- 
ment maintiennent le bain 4 la température 
ambiante. 

La courbe intensité-tension (fig. 8) présente 
en effet un palier comme les courbes classiques 
de polissage électrolytique des métaux. L’étude 
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V (volts) 


©) 10° 205 30° 40 50° 60’ 70 80 90 100 


Fig. 8. Courbe caractéristique de polissage électro- 
lytique de UO2. J = f(V). Fig. 9. 10°-mn sous 20V. x 2250 


microscopique d’échantillons traités selon les 
conditions correspondant aux trois régions de 
la courbe conduit aux résultats suivants: 

— La région ab ot Vintensité augmente 
rapidement avec la tension, conduit a un 
gravage électrolytique. 

— Le palier d’intensité bc correspond a une 
région de polissage, ses tensions extrémes n’étant 
pas toutefois utilisables: les plus faibles con- 
duisent 4 un polissage hétérogéne, les plus 
élevées accentuent tres fortement le vallonne- 
ment de la surface polie. 

— La partie cd se caractérise par un accrois- 
sement brutal de Vintensité, une attaque de 
Véchantillon et un dégagement gazeux im- Fig. 10. 25 sec. sous¥4V. x 2250 
portants. 

L’étude de la dissolution électrolytique de 
l’UOz2 sous les conditions de polissage décrites 
ci-dessus, montre quelle correspond a la 
réaction : 


UOs +> UOs2+ + 2e, 


PUQO:, solide passant a Vétat dion UQ:2?+ 
avec un rendement trés voisin de 100 % (99,8 % 
mesuré expérimentalement). 

Cette technique de polissage permet une étude 
fine de la microstructure des frittés de bioxyde 
duranium : 

— Par un traitement électrolytique de 10 mn, 
sous une tension de 20 V (région bc de la courbe 
intensité-tension), on obtient un polissage cor- Fig. 11. 50 sec. sous 4V. x 2250 
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rect de surfaces préalablement usinées avec un 
émeri “400” (fig. 9). 

— En soumettant une surface ainsi polie a 
un traitement de gravage d’une durée de 
25 secondes sous une tension de 4 V (région ab 
de la courbe caractéristique), la dissolution 
préférentielle du fritté, qui se produit en relation 
avec l’orientation cristalline des faces attaquées, 
permet une matérialisation des limites de grains 
(fig. 10). 

— Un traitement de gravage d’une durée 
plus longue, 50 secondes sous la méme tension, 
conduit a l’apparition de figures de corrosion 
dont la symétrie matérialise orientation cristal- 
line des différentes faces observées (fig. 11). Fig. 12. Surface non attaquée. x 2250 


2.2. MbTHODES DE REVELATION MICRO- 
STRUCTURALE 


2.2.1. Attaque Chimique 


De nombreux bains d’attaque sont utilisés 
pour révéler la microstructure des surfaces polies 
VUOsz fritté 5.6.12), Ils sont pour la plupart a 
base d’un ou de plusieurs des composés suivants: 
acides nitrique, chlorhydrique, fluorhydrique, 
acétique, sulfurique et eau oxygénée. 

Nous avons étudié particuliérement le méca- 
nisme d’attaque, a la température ambiante, 
de surfaces polies mécaniquement par un réactif 
nitroacetique contenant 50 /% en volume d’acide Fig. 13. Méme surface que fig. 12, attaquée 15 min. 
acétique cristallisable. x 2250 

Les figures 13 et 14 montrent l’évolution, par 
attaque au réactif nitrique-acétique, d’une 
méme région polie (fig. 12) aprés quinze et 
trente minutes d’attaque. La figure 15 montre 
Vaspect que prend I|’échantillon attaqué trente 
minutes lorsqwil est éclairé sous incidence 
oblique. Ces figures nous aménent aux cons- 
tatations suivantes: 

— Les gros pores a allure plus ou moins 
sphérique, subissent une polyédrisation rapide 
au début de l’attaque, qui devient par la suite 
bien plus lente: on note peu de différence entre 
une attaque de quinze et trente minutes. 

— Les micropores prennent l’aspect de figures 
de corrosion: en regardant |’évolution du grain 


WE 


situé a la partie droite des figures, on constate Fig. 14. Idem, attaquée 30 min. x 2250 
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Fig. 15. Idem, examinée en éclairage oblique. x 2250 


qu il correspond une figure de corrosion (ou un 
pore polyédrisé) a chacun des pores de ce grain, 
décelés avant attaque, le nombre des figures de 
corrosion n’étant pas supérieur au nombre de 
pores décelés. 

— Les points blancs que l’on observe sur les 
micrographies a fort grossissement sont des 
micropores ou des microprécipités situés en- 
dessous de la surface polie; par attaque pro- 
longée, les plus proches de cette surface se 
transforment en points noirs. 

— Les sections des grains 4 figures de corro- 
sion triangulaires semblent étre restées polies, 
tandis que d’autres ne présentant pas de telles 
figures, ont une rugosité superficielle trés 
prononcée. 

Cette évolution de la microstructure par 
attaque chimique est liée a4 un effet de dissolu- 
tion préférentiele du bioxyde d’uranium en 
relation avec l’orientation cristallographique de 
la face de grain traitée. Au microscope optique 
la connaissance de la direction de la lumiére 
incidente et observation des ombres portées a 
permis de préciser que les faces rugueuses et les 
figures de corrosion sont en creux par rapport 
aux surfaces lisses. Ces résultats conduisent a 
penser que les faces de grains les moins réactives 
sont celles qui apparaissent lisses et décorées 
de figures de corrosion triangulaires aprés 
attaque, faces dont l’orientation cristallographi- 


Fig. 


Fig. 


Fig. 


16. 


ifs 


18. 


d 


UOs, poli, non attaqué. 


UOs, attaqué, 15 min. 


UOs, attaqué, 30 min. 
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que est voisine de celle des plans de la famille (111). 
Cette hypothése a été confirmée par diffrac- 
tion électronique. Les figures 17 et 18 montrent 
les diagrammes de diffraction d’électrons relatifs 
& une méme échantillon de bioxyde d’uranium 
poli mécaniquement et attaqué par le réactif 
nitroacétique, respectivement quinze et trente 
minutes. La figure 16 présente le diagramme de 
diffraction obtenu avant attaque du fritté: les 
anneaux sont continus. Aprés une attaque de 
quinze minutes, les anneaux se résolvent en 
points et on pergoit un léger renforcement de 
Vanneau (111) sur la direction normale a la 
surface polie ainsi qu’un affaiblissement de 
Vanneau (200). Aprés trente minutes d’attaque, 
on observe le méme type d’anneaux mais le 
renforcement des anneaux (111) et (222) est 
beaucoup plus net, les anneaux (200) et (311) 
ayant disparu sur cette méme direction normale 
a la surface polie. Un effet identique de diffrac- 
tion préférentielle d’électrons a été observé sur 
des surfaces de bioxyde d’uranium _polies 
électrolytiquement. 

Le réactif utilisé conduit done a une attaque 
préférentielle des grains dont la vitesse est liée 
a lorientation des plans cristallins soumis a 
Vaction du réactif. Les plans les moins réactifs 
(faces lisses aprés attaque) sont ceux de la 
famille (111); la figure 19 illustre le mécanisme 
de diffraction préférentielle d’électrons observé. 


Surface polie non attaquée, 
Les électrons sont diffractés par l'ensemble de 
la surface polie. 


Surface polie et attaquée. 
Les électrons sont diffractés préférentiellement 
par les faces de grains les moins attaquées. 


Fig. 19. Représentation schématique des effets de 
diffraction par une surface polie et une surface 
attaquée. 
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2.2.2. 

De nombreuses méthodes d’attaque ionique 
de métaux 13.14,15), de semi-conducteurs 16.17.18) 
et de réfractaires 19) sont décrites dans la 
littérature. Elles sont basées sur le fait que le 
bombardement par des ions de la surface d’un 
échantillon provoque léjection des atomes 


Attaque par bombardement vonique 


~ 


superficiels de celui-ci suivant une fonction qui — 


dépend de leur état d’énergie. 

Dans le cas de l’attaque ionique de frittés de 
bioxyde d’uranium, on s’est attaché a réaliser 
un appareil simplifié d’utilisation trés souple. 
Dans une enceinte, ot regne une faible pression 
réglable, sont placées deux électrodes portées 
& une différence de potentiel continu de l’ordre 
de 2000 a 4000 V, tension suffisante pour ioniser 
le gaz situé dans l’enceinte. La cathode sur 
laquelle se trouve |’échantillon conducteur, émet 
des électrons qui sont attirés vers l’anode. En 
entrant en collision, sur leur parcours, avec des 
atomes de gaz, les électrons créent des ions 
positifs qui sont fortement attirés vers la 
cathode et la surface de l’échantillon. Le bom- 
bardement ionique qui en résulte, provoque 
V’arrachement des atomes superficiels de l’échan- 
tillon et révéle ainsi la microstructure. La 
pression de travail est de l’ordre de quelques 
microns de mercure, l’admission d’argon étant 
compensée par le pompage de la pompe primaire. 
Ce pompage permet une élimination rapide des 
impuretés et des gaz usés; on obtient ainsi un 
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Fig. 23. 


Attaque 10 min. 


Attaque 20 min. 


Attaque 40 min. 


x 5000 


x 5000 


x 5000 


abaissement notable de la durée d’attaque 
(cing a dix minutes). 

La figure 20 montre une micrographie optique 
d’un échantillon de bioxyde d’uranium poli 
électrolytiquement (fig. 9) de densité égale a 
10,70 g/cm’, soumis a un traitement de bom- 
bardement ionique de dix minutes; la micro- 
structure est nettement révélée, l’étude des 
joints de grains et la localisation inter- et intra- 
granulaire des pores est aisée. 

Les figures 21, 22 et 23 prises au microscope 
électronique montrent leffet d’un bombarde- 
ment ionique de durée croissante, dix, vingt et 
quarante minutes, sur le méme échantillon. On 
observe un accroissement rapide des variations 
différentielles du niveau des grains avec la 
durée de l’attaque; le relief s’accentue et, 
comme dans le cas de lattaque chimique, 
certaines faces de grains acquiérent une rugosité 
superficielle importante. 

L’effet sélectif de Vévaporation se traduit 
également par une polyédrisation des pores qui 
prennent progressivement un faciés de figure 
de corrosion. A fort grossissement et aprés une 
attaque de quarante minutes, on observe un 
fin réseau de lignes de striation, qui sont peut- 
étre en relation avec la microstructure des grains 
auxquels elles appartiennent (fig. 24). 


2.2.3. Oxydation préférentielle et coloration 


La formation de films minces d’oxyde épita- 
xique a teintes d’interférence a été appliquée 


Fig. 24. Attaque 40 min. x 25000 
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avec succés & de nombreux métaux. I] nous a 
paru intéressant de généraliser cette méthode 
au cas de l’oxyde d’uranium. 

A Vopposé de l’uranium, |’UOz ne présente 
pas d’oxydation sensible a lair, a la tempéra- 
ture ambiante; des moyens énergiques sont 
nécessaires pour former une couche d’oxyde sur 
les surfaces de bioxyde d’uranium polies. On 
peut utiliser dans ce but le caractére particuliére- 
ment réactif de ’oxygene naissant, obtenu par 
décomposition de eau oxygénée. On introduit 
la pastille polie dans de l’eau oxygénée titrant 
110 volumes, dont on favorise la décomposition 
soit par adjonction de traces d’un sel tel que le 
perchlorure de fer, soit par un léger chauffage 
(50 a 80° C). Un tel traitement permet d’obtenir 
successivement toutes les teintes de l’échelle de 
Newton par formation d’une couche d’oxyde 
d’épaisseur progressivement croissante avec la 
durée de Vattaque. Quelques minutes suffisent 
en général. La figure 25 illustre le résultat de 
cette méthode de coloration. 

L’analyse par diffraction de rayons X sur la 
couche d’oxyde superficielle formée par attaque 
a eau oxygénée 110 volumes, a 80° C, met en 
évidence la formation de raies de diffraction 
dont les valeurs angulaires ne correspondent a 
aucun oxyde ou oxyde hydraté d’uranium 
connu: ces valeurs varient d’ailleurs avec la 
température du bain oxydant. 

Cette méthode de coloration présente un 


Fig. 25. 


Attaque colorante. x 1000 
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certain nombre d’inconvénients dans son appli- 
cation: 

— Elle ne permet pas l'étude fine de la 
microstructure 4 fort grossissement, car la 
couche d’oxyde superficielle formée se fissure 
et se décolle par points de la matrice d’UOxg. Elle 
présente un fin réseau de craquelures n’ayant 
pas de relation d’orientation définie avec la 
microstructure des grains sous-jacents. 

— La pénétration du réactif oxydant a 
Vintérieur du fritté provoque une détérioration 
de l’ensemble de la matrice; lorsqu’on effectue 
un polissage électrolytique d’une pastille déja 
traitée par cette méthode de coloration, on 
obtient en surface une “peau d’orange” qui 
interdit toute étude microscopique. 

Cette technique doit étre améliorée pour 
pouvoir étre employée utilement. 


2.3. CRITIQUE DES DIFFERENTES TECHNIQUES 


Devant la multiplicité des techniques décrites 
ci-dessus, le choix de la méthode de polissage 
et de révélation microstructurale & employer 
peut paraitre difficile. En fait, comme nous 
allons le montrer, les caractéristiques physiques 
et chimiques des échantillons ainsi que les 
conditions de leur utilisation ultérieure fixent 
le choix des méthodes a employer. 


2.3.1. 


Deux techniques sont a opposer: le polissage 
mécanique et le polissage électrolytique. La 
premiére est en effet d’une application trés 
générale; quelles que soient les caractéristiques 
d’élaboration de lVéchantillon ou un état de 
dégradation microstructural, le polissage méca- 
nique est toujours réalisable, moyennant éven- 
tuellement un enrobage dans une résine poly- 
mérisable. Notons que tout enrobage sous 
charge est 4 rejeter, car les pastilles de bioxyde 
d’uranium présentent une certaine fragilité et 
un effort mécanique peut contribuer 4 étendre 
les microfissures préexistantes dans le fritté. 

Le procédé de polissage par voie électro- 
chimique ne peut s’appliquer qu’& des échan- 
tillons présentant une microstructure peu per- 
turbée. En effet, les pastilles de l’UOz de densité 


Meéthodes de polissage 
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élevée présentent une résistivité électrique dont 
la valeur est intimement liée, entre autres, aux 
conditions de fabrication des comprimés et de 
frittage. Ainsi la présence de cavités internes, 
de fissures, d’un feuilletage, etc... ., peut con- 
duire 4 des variations trés importantes de la 
conductibilité électrique et par la méme a une 
mauvaise répartition de la tension lors des essais 
de polissage électrolytique. Cette technique 
n’est plus alors applicable, la surface obtenue 
présentant de grandes irrégularités de disso- 
lution. 

Eventuellement, Vessai de polissage électro- 
lytique peut étre utilisé comme critére d’homo- 
généité microstructurale d’un fritté. 

Les microscopies optique et électronique, la 
diffraction électronique montrent cependant que 
V’application du polissage électrolytique est de 
loin préférable au polissage mécanique, la 
perturbation microstructurale de la surface 
obtenue étant bien moindre. 

Le polissage mécanique conduit en effet a des 
surfaces planes polies qui présentent un grand 
nombre de microrayures. Peu visibles lors de 
Vobservation au microscope optique en éclairage 
normal, elles deviennent aisément détectables 
en utilisant un éclairage oblique ou en fond 
noir; ce fait est encore plus net au microscope 
électronique. En outre, les surfaces obtenues 
par ce procédé de polissage présentent certaines 
détériorations de la structure superficielle du 
fritté, telles que modification du contour des 
pores, colmatage des micropores et rayures par 
des particules trés fines dues au polissage. 

Les diagrammes obtenus par diffraction 
d’électrons sur des surfaces polies électrolytique- 
ment présentent des taches allongées (fig. 26). 
Ceci est & opposer au polissage mécanique qui 
conduit a des diagrammes nettement différents 
(fig. 16). 

Le degré de finition obtenu par polissage 
électrolytique est tel qu’il est possible non 
seulement d’observer les pores qui affleurent a 
la surface de l?UOz (points ou cercles noirs) 
mais aussi de déceler les pores situés immédiate- 
ment au-dessous de cette surface, points blancs 
ou points et cercles gris. Notons en outre, a 
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Vavantage de la méthode électrochimique de 
polissage la durée de traitement trés courte, 
quelques minutes, alors qu’un bon polissage 
mécanique peut demander de quinze minutes 
a plusieurs heures suivant les cas. 


2.3.2. Révélation de la microstructure 


Les techniques de coloration ne paraissent 
pas trés satisfaisantes comme nous l’avons 
montré plus haut. C’est pourquoi seules sont 
examinées les possibilités de l’attaque chimique, 
du bombardement ionique et de la dissolution 
anodique. 

Ces trois méthodes de révélation micro- 
structurale sont assez comparables quant a leur 
action sur les frittés: elles mettent en évidence 
la microstructure par une modification différen- 
tielle du niveau respectif des grains. L’attaque 
chimique et la dissolution anodique provoquent 
une dissolution sélective des faces de grains 
attaquées, en relation avec leur orientation 
cristallographique; les joints de grains sont 
matérialisés par des discontinuités de niveau. 
Le bombardement ionique provoque quant a 
lui une évaporation lente de la surface de 
Véchantillon qui présente également un effet 
sélectif, la vitesse d’évaporation dépendant de 
Vorientation cristallographique de la face bom- 
bardée: comme précédemment, il y a matériali- 


Fig. 26. 
de diffraction électronique a incidence tangente. 


UO: poli électrolytiquement. Diagramme 
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sation des joints de grains par les discontinuités 
de niveau qui en résultent. 

De nombreux facteurs peuvent intervenir 
dans le choix des méthodes d’attaque a employer. 
Dans cet article, seuls sont pris en considération 
les problémes de pollution des échantillons ainsi 
que la possibilité de détection et d’étude de 
phases secondaires. 

Dans le cas de |’étude des effets d’irradiation, 
de traitements thermiques ou de corrosion, on 
est amené 4 examiner |’évolution de la micro- 
structure de surfaces de frittés préalablement 
polies et attaquées. La contamination des échan- 
tillons due aux méthodes de polissage et de 
révélation microstructurale doit étre alors aussi 
faible que possible. L’attaque chimique est a 
rejeter car la pénétration du réactif a Pintérieur 
du fritté par les porosités ouvertes et les fissures 
conduit 4 une pollution importante du fritté. 
En outre, un traitement chimique trop brutal 
provoque une dégradation de la tenue mécanique 
des frittés, ce qui interdit tout repolissage de 
Péchantillon qui devient ainsi irrécupérable. 

Une contamination bien moindre et une 
dégradation microstructurale nulle des régions 
internes du fritté sont associées a la dissolution 
électrolytique, celle-ci étant uniquement loca- 
lisée a Vinterface échantillon-électrolyte. Le 
fritté reste toujours récupérable, mais comme 
pour le polissage électrolytique, cette méthode 
ne peut étre employée que pour les échantillons 
a microstructure peu perturbée. Seul le bom- 
bardement ionique permet d’obtenir une surface 
d’étude parfaitement propre et ceci quelles que 
soient les caractéristiques de l’échantillon a 
examiner. 

Les phases secondaires sont détectées au 
microscope optique par observation de surfaces 
planes polies, non attaquées, ces phases ayant 
le plus souvent un facteur de réflexion, une 
teinte différente de ceux de la matrice. Un 
traitement d’attaque est généralement néces- 
saire pour révéler les joints de grains et localiser 
ainsi -la position intra ou intergranulaire des 
précipités ou phases secondaires. 

L’attaque chimique nécessite le choix d’un 
réactif qui réagisse avec la matrice de bioxyde 
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d’uranium, tout en étant presque inerte vis-a-vis 
des phases secondaires. Ce choix s’avére fort 
délicat et on obtient en général une dissolution 
trop rapide des zones de précipitations. La 
dissolution anodique permet I’étude des frittés 
lorsque ceux-ci peuvent étre polis électrolyti- 
quement. Il est alors possible de détecter au 
microscope optique la configuration des précipi- 
tés non seulement en fond noir mais aussi en 
fond clair. 

Par contre, dans d’autres cas, par suite 
d’écarts locaux importants de la conductibilité 
électrique, l’attaque électrolytique ne peut étre 
envisagée. Le bombardement ionique se révéle 
alors étre une méthode de choix, car il peut 
s’appliquer a tous les échantillons, quelle que 
soit la nature des phases secondaires ou des 
précipités. 


3. 


3.1. OBSERVATION DES FIGURES DUES AUX 
DISLOCATIONS DANS LE BIOXYDE D’URA- 
NIUM FRITTE 


Le polissage électrolytique permet une étude 
fine de la microstructure des pastilles d’oxyde 
d’uranium fritté. Par cette technique, il a été 
possible de déceler au microscope optique des 
arrangements de dislocations dans des pastilles 
@oxyde duranium fritté a trés gros grains, 
d’une dimension moyenne de 300 wu 2°). Ces 
échantillons ont été obtenus par recuit a 1900° C, 
sous atmosphere d’argon, de pastilles d’oxyde 
duranium, de densité égale a 10,45 g/ml, 
préalablement frittées sous ammoniac craqué 
a 1350° C 74). Cet oxyde avait l’analyse sui- 
vante: 


Ag Al B Cd Cr Cu 
== 055 <= 502051 0,2 Se =a055 <3 <p) 
Fe K Li Meg Mn Mo 
12 < 50 <2 20 <4 < 20 
Na Ni 1 Pb Si 
et) 3 = 50 <5 70 
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Les impuretés sont exprimées en millioniémes 
(ppm) rapportés a Puranium. La température 
de recuit, 1900° C, a été atteinte 4 une vitesse 
moyenne de 1000° C/heure. Apres un_palier 
dune durée de 30 heures a la température 
maximale, on a effectué un refroidissement a 
une vitesse supérieure & 1000° C/heure pour le 
domaine des températures supérieures 4 1000° C. 
Ce traitement thermique a été réalisé dans un 
four a résistance apparente en tungstene, muni 
d’écrans en molybdéne et a tube réfractaire en 
oxyde de béryllium. L’ensemble du four était 
placé dans une enceinte en acier inoxydable ot 
circulait de l’argon. 

Le recuit 4 1900° C provoque un grossissement 
des grains de l’ordre de 100 et conduit probable- 
ment a une décoration des dislocations par des 
particules opaques, décelables directement au 
microscope optique dans la matrice d’UOz 
quelque peu transparente. Leur répartition a 
été étudiée par observation en fond noir de 
surfaces polies électrolytiquement, par obser- 
vation en fond clair de surfaces polies et atta- 
quées électrolytiquement 8). L’éclairage en fond 
noir met en évidence la répartition inter et 
intragranulaire de ces particules. Elles apparais- 
sent sous forme de points blancs et délimitent 
nettement, en position intergranulaire, les joints 
de grains (fig. 27). Elles présentent un effet de 
ségrégation préférentielle le long des arrange- 
ments de dislocations situés 4 Vintérieur des 
grains; ainsi, en considérant la distribution 
intergranulaire des particules, on est amené a 
distinguer trois types de régions particuliéres: 

— Des régions ot les ségrégations de parti- 
cules présentent des configurations  géo- 
métriques: alignements paralléles a certaines 
directions (fig. 27), enroulements hélicoidaux (fig. 
28), empilements d’anneaux (fig. 29), etc.... 

— Des régions sans anomalies locales décela- 
bles, au voisinage des figures précédentes 
(fig. 27). 

— Des régions a répartition désordonnée de 
particules, entourant les deux types de régions 
précédentes (fig. 30). 

L’attaque électrolytique permet de déceler 
en fond clair des figures analogues a celles 


Fig. 
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Précipitations inter- et intragranulaires. 


x 600 


Enroulements helicoidaux. 


x 1125 
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Fig. 30. Précipitations intragranulaires. <x 1000 


détectées en fond noir (fig. 31). Des arrange- 
ments semblables de précipités ont été mis en 
évidence dans de nombreux composés ioniques 
préalablement soumis a des traitements de 
recuit. Dés 1953, Hedges et Mitchell 22) ont 
montré des arrangements linéaires de fines 
particules d’argent dans des cristaux de bromure 
d’argent. Des alignements hélicoidaux ont été 
décelés dans la fluorine par Bontinck et 
Amelinckx 23), Notons que ce composé est 
isomorphe du bioxyde d’uranium. D’autres 
observations similaires ont été faites sur 
les composés suivants: AgCl 24), NaCl 25-7), 
CsBr 28), 


Enroulements hélicoidaux. 


x 2250 
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L’effet de décoration des arrangements de 
dislocations, observé dans les frittés de bioxyde 
duranium recuits & haute température, peut 
étre attribué a la présence d’impuretés dans la 
matrice ou encore a la précipitation de phases 
secondaires, Us09 par exemple, au cours du 
refroidissement rapide des pastilles portées a 
1900° C. 


3.2. PoROSITE, TAILLE DE GRAINS ET 
TEMPERATURE DE FRITTAGE 


Il est intéressant de comparer la micro- 
structure présentée par des pastilles de bioxyde 
duranium fritté dans différentes conditions. 
Il est possible, par exemple, de mettre en 
évidence Jl influence microstructurale de la 
température maximale atteinte durant le frit- 
tage. 

Des comprimés de poudre de bioxyde d’ura- 
nium de surface spécifique égale a 16 m?/g 
ont été portés a différentes températures de 
frittage comprises entre 1200° C et 1650° C 29). 
La durée du palier 4 la température maximale 
était de cing heures, la montée et descente en 
température étant effectuées & une vitesse 
moyenne de 150° C/heure; l’atmosphére de 
frittage choisie était l’'ammoniac craqué. Les 
pastilles ainsi préparées ont été sciées, puis 
polies mécaniquement et attaquées par bombar- 
dement ionique. 
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Fig. 32. Dimension moyenne du grain en fonction 
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3.2.1. Dimension des grains 


Les figures 33 & 39 prises au microscope 
optique montrent l’aspect microstructural de 
ces frittés. Leur dimension moyenne de grains 
a été évaluée par comptage pour chacun des 
échantillons a l’aide de plusieurs micrographies 
prises en différents endroits de la méme surface 
polie. Dans le cas des frittés & 1200° C, la taille 
de grains étant tres faible, la dimension moyenne 
a été déterminée par observation de fractures 
au microscope électronique. On a tracé la courbe 
de variation de la taille de grains en fonction 
de la température de frittage (fig. 32). On 
observe trois régions de croissance distinctes: 

— Une région de croissance modérée pour le 
domaine des températures inférieures a 1400° C. 

— Une zone d’accroissement important de la 
taille de grains pour les températures comprises 
entre 1400°C et 1500° C. 

— Un grossissement du grain plus lent pour 
les températures supérieures a 1500° C. 


3.2.2. Porosité 


La porosité observée dans les frittés obtenus 
a partir de ces poudres de grande surface 
spécifique parait liée a la température du palier 
de frittage; inter et intragranulaire pour les 
températures de palier inférieures ou égales a 
1500° C, elle devient essentiellement inter- 
granulaire a 1650° C. Conjointement la dimen- 
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sion des pores intergranulaires croit avec la 
température. 

Le bombardement ionique permet d’observer 
non seulement la surface des échantillons mais 
aussi les régions sous-jacentes, le bioxyde d’ura- 
nium fritté étant quelque peu transparent a la 
lumiére. Ceci est particuliérement net dans le 
cas des figures 38 et 39. Les pores intersectés 
par la surface de polissage apparaissent en noir ; 
le prolongement de ces derniers ainsi que les 
pores situés a l’intérieur de l’échantillon appa- 
raissent en gris et sont bordés d’un liseré plus 
foncé (partie inférieure droite de la figure 39). 
Ces quelques micrographies mettent en évidence 
une nette dépendance des conditions technolo- 
giques de frittage avec la microstructure des 
pastilles obtenues. Une étude systématique des 
microstructures associées aux conditions techno- 
logiques doit permettre l’obtention de frittés 
& microstructure prédéterminée. 


4. Conclusions générales 


L’étude non destructive des surfaces libres 
donne des indications sur les conditions de 
frittage ou les traitements thermiques subis par 
les frittés. En particulier suivant l’atmosphere 
et la température de frittage, on observe des 
striations superficielles comparables 4 celles que 
nous avions observées par microfractographie. 
De plus, la détection de phases secondaires en 
surface est aisée par cette méthode. 

L’observation de surfaces planes polies pré- 
alablement soumises & un traitement de révé- 
lation microstructurale convenable renseigne 
sur la forme et la dimension des grains, sur la 
répartition inter et intragranulaire des pores, 
sur les précipitations de phases secondaires. 

L’examen des échantillons fait appel & un 
certain nombre de procédés de traitement dont 
le choix dépend de Vutilisation ultérieure et des 
caractéristiques physiques et chimiques des 
frittés : 

— Le polissage mécanique est de rigueur 
pour les échantillons ayant une microstructure 
perturbée (fissuration, feuilletage etc... .), ou 
une faible conductibilité électrique. 

— Les méthodes de polissage et de dissolu- 
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tion électrochimiques du bioxyde d’uranium 
applicables aux échantillons de bonne con- 
ductibilité électrique mises au point et exposées 
ci-dessus, sont des techniques de choix pour 
Vétude fine des frittés. 

— Les méthodes de révélation des joints de 
grains par attaque chimique sont fort commodes 
dans le cas d’échantillons ne pouvant étre 
traités par voie électrochimique. Malheureuse- 
ment elles conduisent & une détérioration interne 
des frittés par pénétration du réactif d’attaque 
dans les porosités ouvertes qui peuvent s’étendre 
profondément dans la matrice. 

— Le bombardement ionique se révéle étre 
une technique d’attaque applicable a tous les 
échantillons de bioxyde d’uranium, quelles que 
soient leurs caractéristiques. Cette méthode 
convenant particuliérement pour les échantillons 
actifs, a irradier ou & soumettre a des traite- 
ments de corrosion, nécessite cependant un 
appareillage plus important que les autres 
méthodes d’attaque. 

La transparence relative du bioxyde d’ura- 
nium et la sensibilité des techniques d’obser- 
vation et d’attaque que nous avons utilisées 
nous ont permis d’observer des figures tridimen- 
sionnelles qui correspondent vraisemblablement 
comme dans les métaux a des interactions entre 
lignes de dislocations, impuretés et lacunes. 
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Des trempes effectuées sur des alliages uranium- 
molybdéne de teneurs comprises entre 4,8 et 9,9 at % 
de molybdéne conduisent & une transformation 
martensitique de ces alliages et a la formation de 
phases présentant la structure monoclinique. 

Les paramétres cristallins de ces phases désignées 
xp” ont été déterminés par diffraction des rayons X 
a Vaide d’une chambre de diffraction Seeman—Bohlin 
utilisant le rayonnement du chrome. 

Les résultats ont permis de tracer les courbes 
donnant la variation des paramétres en fonction de 
la teneur en molybdéne. On observe une diminution 
progressive du paramétre 6b et un accroissement de 
langle 6 (entre[010] et [100]) jusqu’a une valeur 
de 92° 37’, tandis que les paramétres a et ¢ varient 
trés peu. On observe également une diminution du 
volume de la maille monoclinique lorsque la teneur 
en molybdéne augmente. 


When uranium-molybdenum alloys containing 4.8— 
9.9 at % molybdenum are quenched, they undergo 
a martensitic transformation and phases with a 
monoclinic structure are formed. The lattice para- 
meters of these phases, designated ap”, have been 
determined by X-ray diffraction, with the aid of a 
Seeman—Bohlin camera used with chromium charac- 
teristic radiation. 


1. Introduction 


Nous avons précédemment étudié les cinéti- 
ques des transformations dans les alliages 
uranium-molybdéne de teneurs 1,2 a 9,4 at % 
de molybdéne (0,5 a 4 % en poids) et établi les 
tracés des courbes TTT 1). Nous avons vu 
que, par refroidissement continu des alliages 
de teneurs en molybdéne supérieures 4 3,5 at °%,, 
la transformation de la solution solide y se fait 
sans passage intermédiaire par la phase £. 
Cette transformation est une précipitation de 


The results have been used to plot the parameters 
as a function of increasing molybdenum content. 
The b parameter progressively diminishes, the angle B 
(between [010] and [100]) increases, up to a value 
of 92° 37’, while the a and ¢ parameters vary only 
very slightly. The volume of the monoclinic unit cell 
decreases with increasing molybdenum content. 


Das Abschrecken von Uran-Molybdan-Legierungen 
der Zusammensetzungen 4,8 und 9,9 At % Mo fihrt 
zu einer martensitischen Transformation im Gefige 
dieser Legierung und zur Bildung von Phasen, die 
monokline Struktur haben. Die Kristallparameter 
dieser Phasen, die mit ap” bezeichnet werden, sind 
durch Réntgenaufnahmen bestimmt worden. Es 
wurde dabei eine Seeman—Bohlin-Kamera und Chrom- 
strahlung verwendet. 

Die Resultate ergeben Kurven, die die Variation 
der Gitterparameter mit dem Gehalt an Mo angeben. 
Man beobachtet eine stiandige Verringerung des 
Parameters 6 und einen Zuwachs des Winkels 
(zwischen [010] und [100]) bis zu einem Wert von 
92° 37’. Die Parameter a und c dagegen verdinderen 
sich wenig. Gleichzeitig beobachtet man eine Ver- 
ringerung des Volumens der monoklinen Zelle mit 
zunehmendem Mo-Gehalt. 


phase « lamellaire dans la matrice y et la 
microstructure est constituée par les lamelles 
alternées « et y. 

Les trempes étagées effectuées & partir de la 
solution solide y conduisent & deux types de 
transformations: les transformations par germi- 
nation et croissance donnant, comme ci-dessus, 
les phases « et y et les transformations par 
cisaillement donnant des phases dont la micro- 
structure formée de bandes est comparable & 
celle des alliages In—T] 1). 
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Nous avons déterminé la structure et les 
parameétres cristallins de la phase formée par le 
mécanisme martensitique dans le cas de l’alliage 
a 7,2 at % de molybdéne. C’est une structure 
monoclinique dérivée de la phase « ortho- 
rhombique, présentant un parameétre b plus 
faible et un angle 6 de 91° 2’ 2). Des travaux 
anglais ayant mis en évidence des phases 
présentant des microstructures en bandes dans 
les alliages d’uranium?-4) une nomenclature 
unique s’imposait; la désignation ap” a été 
donnée aux phases présentant la structure 
monoclinique®). Nous rappelons dans le tableau 1 
les désignations établies par cette nouvelle 
nomenclature et concernant les phases méta- 
stables dont nous parlerons au cours de notre 
exposé. 


TABLEAU 1 


Nomenclature des phases métastables 5) 


Oa Structure orthorhombique avec con- 


traction du paramétre b. 
Microstructure formée de _ grandes 
aiguilles 


Op Structure orthorhombique avec con- 
traction du paramétre b. 
Microstructure en bandes 


Xp Structure monoclinique 
Microstructure en bandes 


Le présent travail a eu pour but la déter- 
mination des paramétres cristallins des phases 
de structure monoclinique ap” dans des alliages 
de teneurs en molybdeéne 4,8 a 9,6 at %. 


2. Matériaux utilisés et traitements thermiques 


Les alliages ont été fabriqués par fusion et 
coulée sous vide sous forme de petits lingots 
cylindriques. Au dela de 7,2 at %, l’alliage était 
préalablement élaboré par fusion a l’arc. 

La teneur en impuretés métalliques est de 
80 a 200 ppm de Al, Fe, Ni, Cr, Mn et la teneur 
en carbone varie de 100 4 400 ppm. Le tableau 
ci-dessous groupe les titres en molybdene des 
alliages utilisés. 


(% poids) (at %) 
iar 18 4,2 % 4,4 
2,1 5 
2,46 5,8 
3,04 & 3,1 7,2 
3,52 8,3 
4,1 9,6 
4,24 9,9 
4,55 10,6 
4,75 11 


Les alliages ont subi un traitement d’homo- 
généisation & 950°C sous vide pendant des 
durées variant de 24 4 250 h (suivant la concen- 
tration en molybdeéne) suivi de trempe en bain 
Vhuile; lappareillage utilisé a été décrit 
précédemment. Un second traitement est effec- 
tué dans un bain de sel & 950° C pendant 5 mm 


et suivi d’une trempe en bain d’huile. 


3. Méthodes d’investigation 
3.1. DIFFRACTION DES RAYONS X 


L’appareil est une chambre de diffraction 
Seeman-—Bohlin asymétrique, utilisant le rayon- 
nement monochromatisé K, du chrome (mono- 
chromateur a quartz courbé). Les diagrammes 
sont obtenus par réflexion sur échantillons 
massifs, polis électrolytiquement, ceux-ci sont 
animés d’un mouvement de rotation dans leur 
propre plan sur un axe horizontal et simultané- 
ment d’un mouvement d’oscillation de 5 a4 6° 
sur un axe vertical, l’ensemble est placé sous 
vide *). Les raies de diffraction enregistrées sont 
relatives aux angles de Bragg compris entre 23 
et 72°. Les raies de référence ont été dans 
certains cas celles du monocarbure d’uranium 
contenu dans les alliages et dans d’autres cas, 
celles du cuivre. 

La précision obtenue sur les paramétres 
cristallins a, b et c est de + 0,0025 A et sur 
Vangle 6 de + 5’. 


3.2. MIcROGRAPHIE 


La mise en évidence de la microstructure 
nécessite une attaque oxydante car son action 
sur la lumiére polarisée est faible. Aprés polissage 


220 Mme J. LEHMANN 


mécanique a la poudre de diamant puis polissage  rayons xX montrent au lieu du dédoublement 
électrolytique au bain de Mott, une oxydation des raies de diffraction (110), (111), (112), (131), 
est effectuée sous pression partielle d’oxygéne: 
102mm Hg; les conditions de l’attaque sont: 


— tension: 1000 volts 
— intensité: 15 mA 
— temps: 30 a 60 sec. 


3.3. MESURES DE DURETE 
L’appareil utilisé est le durométre Vickers et 
la charge de 30 kg. 


4. Résultats 
4.1. PARAMETRES CRISTALLINS DES PHASES ap” 


Les phases ap” présentent une structure 
monoclinique dérivée de la structure orthorhom- 
bique de la phase « de luranium. 

Nous avons déterminé les parametres cristal- pee 
lins dans le cas des alliages de teneurs en 
molybdéne: 5,8 7,2, 8,3 et 9,6 at % et les 
résultats sont présentés dans le tableau 2. Nous 
observons une diminution du parameétre b et 
une augmentation de langle 6 (entre [100] et 
[010]) en fonction de la teneur en molybdéne 
(fig. 1) tandis que les paramétres a et ¢ montrent 


10 


une trés légére variation: faible augmentation en 

de a et faible diminution de c (fig. 2). Fig. 1. Phases monocliniques a” 
Dans le cas des alliages de teneurs un peu Paraméetre 6? 3 oo 

plus faibles 5 et 4,3 at %, les diagrammes de Ansley ) 


TABLEAU 2 


Paramétres cristallins & 20°C des phases 
monocliniques ap” 


Teneur en 

Mo (at %) 5,8 ge 8,3 9,6 
a 2,861 A | 2,858 A | 2,865 4 | 2,866 A 
b 5,794 A | 5,778 A | 5,765 4 | 5,747 A 
c 4,957 A | 4,957A | 4,953 A | 49464 
B 90° 41’ | 91°27 | 91°90’ | 92° 377 


Paramétres cristallins & 20°C de uranium « 


Teneur en Mo Jacob et Chiotti 
(at %) Warren et al. 
a 2,852 A 2,854 A 2 4 6 8 
; % 10 
5,865 A 2,868 A : we pana 
4.945 A 5,956 A Fig. 2. Phases monocliniques op” 
Paramétres a et c X 20°C 
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un élargissement de ces raies et la photométrie 
a permis de mettre en évidence le seul dédouble- 
ment de la raie de diffraction (131). 

Ces observations qualitatives n’ont pas permis 
de déterminer l’angle f de la structure mono- 
clinique, une autre méthode d’investigation 
serait nécessaire, par exemple l’utilisation pour 
la diffraction des rayons X d’un rayonnement 
de plus grande longueur d’onde que celui du 
chrome. 

La concentration en molybdéne maximum 
pour laquelle nous observons ap” est 9,9 at %. 
Dans ce cas, les diagrammes de rayons X 
montrent simultanément les 2 phases: ap” et y°. 
Ceci est probablement di aux hétérogénéités 
de concentration en molybdéne des échantillons. 
Au-dessus de 10,2 at % nous observons toujours 
la phase y° seule. 

Le calcul des volumes des différentes phases 
op” montre qu il y a une diminution du volume 
de la maille lorsque la concentration en molyb- 
déne s’accroit; ainsi, le volume de la maille 
monoclinique diminue lorsque l’angle f aug- 
mente. Tableau 3 (fig. 3). Nous avons établi 
une comparaison, pour une méme concentration 
en molybdéne, entre le volume occupé par un 
atome dans la maille de la solution solide y 
(2 atomes par maille) et le volume occupé par 
un atome dans la maille de la phase mono- 
clinique (4 atomes par maille). Les volumes 
respectifs des mailles ont été calculés a la 
température ou s’effectue la transformation 
martensitique: point Ms. Les coefficients de 
dilatation utilisés sont, pour les phases ap” ceux 
qui ont été déterminés sur les alliages uranium- 
molybdeéne aprés trempes ’) et pour les phases 
VY: &m linéaire=18 x 10-* 8). 


TABLEAU 3 


Volume de la maille des phases monocliniques ap” 


Teneur Volume Volume au | Tempera- 

en Mo a 20°C point Ms ture M,') 

(at %) (x 10-24 em) | (x 10-24 cm?) (°C) 
5,8 82,162 83,778 460 
12 81,841 83,366 440 
8,3 81,782 83,205 415 
9,6 81,375 82,649 380 


ee UU UE EE UEIEI IRENE SEER 


(0) 2. 4 6 


8 Mo at% 10 


Fig. 3. Volume de la maille des phases monocliniques 


ap’ a 20°C. 


Les volumes atomiques dans la maille des 
solutions solides y et dans la maille des phases 
monocliniques correspondantes sont portés 
tableau 5 et fig. 4. Nous observons que les 
contractions accompagnant chacune des trans- 
formations: cubique — monoclinique sont sen- 
siblement identiques: 1,28 a 1,47 %. 


4.2. MicROSTRUCTURE DES PHASES ap” 


L’aspect micrographique des phases ap” est 
généralement celui de bandes paralléles mais 
suivant la teneur en molybdeéne ces bandes sont 
plus ou moins réguliéres et bien définies. 

Les figures 5, 6, 7, 8 montrent différents 
aspects micrographiques de ces phases. 


TABLEAU 4 


Coefficients moyens de dilatation des alliages 
uranium-molybdéne trempés 


Coefficient de Coefficient de 
Teneur dilatation moyen | dilatation moyen 
en Mo (| linéaire entre en volume entre 
(at %) 100 et 400° C 7) 100 et 400° C 
(CSO) (x 10-6) 
$$$ 
0 17 51 
5,8 14,9 44,7 
Une 14,8 44,4 
8,3 14,7 44,] 
9,6 14,5 43,5 
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TABLEAU 5 


Volume atomique des phases y et ap” 


a la température de transformation 


2 


Teneur en Mo pone Bee ee Ma eee AV atomique ANE 
Dee ee ee 10-24 em’) |(V,—V,,) 100/V 
(at “%) (x 10-24 cm?) (x 10-24 em8) Cs me) (Vy Xb: ) | 

eee ee ee et 

0 21,88 GU} 21,55 (U,) 0,33 1,50 

5,8 21,257 20,944 0,313 1,47 

7,2 21,143 20,841 0,302 1,42 

8,3 21,079 20,801 0,278 1,31 

9,6 20,930 20,662 0,268 1,28 


~~ 
~~. 
~. 
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2 4 6 8 Moa% 0 
Fig. 4. Volume atomique a la température Ms 
@ Phases y cubiques centrées 
© Phases op” monocliniques 
4.3. MESURES DE DURETE 


La courbe de la dureté en fonction de la 
teneur en molybdene (fig. 9) présente un 
maximum trés prononcé au voisinage de la 
concentration 3,6 at % et la dureté décroit 
pour les teneurs en molybdene allant de 3,6 a 
9,9 at % e’est-a-dire lorsque les phases présentes 
sont op’ ou xp”. Au dela de 9,9 at % la phase y° 
montre un accroissement de dureté en fonction 
de la teneur en molybdéne. Le maximum de 
dureté correspond a la limite entre les 2 phases 
X, et ap’ et labaissement de la dureté corres- 
pond a la présence des phases apy’ et ap”. 


Discussion 


La structure monoclinique dans les alliages 
uranium-molybdéne a été observée pour des 


teneurs en molybdéne allant de 4,3 a 9,9 at %, 
il n’a pas été possible de définir précisément la 
concentration en molybdéne limite pour laquelle 
la structure orthorhombique est remplacée par 
la structure monoclinique (limite op’—«p”). 
L’observation qualitative des diagrammes de 
rayons X conduit & penser qu’il n’y a pas de 
solution de continuité sur la courbe représentant 
la variation de l’angle 6 en fonction de la 
teneur en molybdéne et que, au voisinage des 
teneurs 4,3 a 1,8 at %, la faible valeur de 
langle 6 empéche sa détermination précise. 

Ivanov et Badajeva 9) avaient établi un tracé 
de la courbe de dureté des alliages uranium- 
molybdéne trempés et avaient mis en évidence 
un maximum au voisinage de 3,5 at %. Ils 
avaient interprété ce maximum comme corre- 
spondant 4 une transformation compleéte y > a1 
tandis que la diminution de dureté qui suit 
était interprétée comme le résultat de la trans- 
formation partielle y — «1. Hills et Butcher 1°) 
ont récemment montré que des courbes de 
traction effectuées avec des alliages uranium- 
molybdene, uranium-titane, uranium-zirconium, 
présentent la méme allure. 

Dans le cas des alliages uranium-molybdéne 
étudiés, la phase aa’ est constituée par de 
longues aiguilles et provient de la transforma- 
tion martensitique 6 + a, cette transformation 
a comme caractéristique de se développer lente- 
ment en fonction du temps, elle est du méme 
type que celles décrites par Holden 11:12) et par 
White 18) dans les alliages uranium-chrome, la 
croissance progressive des aiguilles nécessite une 
déformation de la matrice dure et non ductile; 
les aiguilles elles-mémes subissent des déforma- 
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Fig. 5. Alliage U—Mo 8,3 at % 950°C — Fig. 6. Alliage U—Mo 8,3 at % 950°C — 
Tremple huile. x 150. Trempe huile. x 750. 
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Fig. 7. Alliage U-Mo 7,2 at % 950°C — Fig. 8. Alliage U—Mo 9,6 at % 950°C — 
Trempe huile. Xx 450. Trempe huile. x 1400. 
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Fig. 9. Dureté des phases metastables (U—Mo). 


tions plastiques par maclage et la structure 
finale présente une dureté élevée. 

Les phases ap’ et ap” au contraire proviennent 
de la transformation martensitique de solutions 
solides y, la matrice est une phase cubique 
centrée, trés ductile et les efforts de cisaillement 
sont faibles ce qui entraine des vitesses de trans- 
formations trés élevées et peu de contraintes 
internes dans les phases martensitique obtenues. 
Celles-ci ont une dureté plus faible que dans le 
cas précédent ; toutefois nous ne pouvons donner 
aucune explication a l’abaissement progressif 
de la dureté en fonction de la concentration 
en molybdene. 

Nous avons montré que lors de la trans- 
formation cubique — monoclinique, les varia- 
tions du volume atomique par passage de la 
maille y a la maille xp)” correspondante sont trés 
voisines pour toutes les teneurs en molybdéne 
considérées: 1,28 a 1,47 %. La valeur de la 
diminution de volume est trés voisine de la 
somme des valeurs des deux contractions 
accompagnant les transformations y—-f et 
B—>« dans Vuranium: dans les conditions 
d’équilibre, celle-ci est de 1,5 & 1,6 % 7). 

La transformation martensitique y + ap” se 


J. LEHMANN 


produit au cours d’une trempe lorsque la 
phase y contient en solution une concentration 
en molybdéne suffisante pour supprimer la 
transformation intermédiaire y — # mais in- 
suffisante pour permettre la rétention de solu- 
tions solides y & la température ambiante. 
La diminution de volume nécessaire pour la 
transformation y — ap" implique l’augmenta- 
tion de l’angle f, donc le passage de la structure 
orthorhombique a la structure monoclinique. 

Dans les aciers, les paramétres de la maille 
de la martensite dépendent uniquement de la 
concentration en carbone dissous et sont indé- 
pendants des contraintes internes apportées 
par la transformation 14). Dans le cas de la 
transformation y — ap” il en est de méme, il 
y a une corrélation constante entre les volumes 
respectifs de la maille des deux phases parentes. 


Conclusions 


it 


Les phases monocliniques ap” ont été mises 
en évidence dans un domaine de concentrations 
en molybdéne allant de 4,3 a 9,9 at %. 

Les valeurs des paramétres cristallins des 
phases monocliniques ont été calculées et nous 
avons observé une diminution du parameétre b 
et une augmentation de l’angle 6 en fonction 
de la teneur en molybdéne, tandis que les 
paramétres a et c ne subissent que de faibles 
variations. 

Le volume de la maille monoclinique diminue 
lorsque la teneur en molybdéne augmente, cette 
variation va dans le méme sens que celle du 
volume de la maille des solutions solides y 
correspondantes; la différence entre le volume 
atomique dans la maille y et le volume atomique 
dans la maille xp” correspond, & la température 
de transformation, 4 une contraction constante 
pour les différentes concentrations en molybdéne 
étudiées. 
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Composition limits of metastable phases «’ and a”, 
and changes in parameters a, b,c and angle y (a b) 
of the alpha uranium lattice with increasing molyb- 
denum additions, have been determined. The b para- 
meter decreases steadily with a very slight increase in 
a and c, and the angle y abruptly changes from 90° 
at 6.2 at % Mo to 92.4;° at 8.4 at % Mo. A qualitative 
explanation for the contraction in the b parameter 
is given. 

From a study of the effect of cooling rates in 
producing alternative structures, the relationship 
between observed structures and their origin is 
deduced. It is shown that the structures y° and oa”, 
in order, are progressive stages in the generation of 
«’ from the bee y phase. It is concluded that whereas 
increasing additions of molybdenum stiffen the 
uranium lattice, thus making it more and more 
resistant to shear, the effect of increased cooling rate 
is to favour shear and thus carry the transformation 
towards completion. 


Les limites de composition des phases métastables 
«’ et «” et les variations de paramétres a, b et c et 
de langle y (a4 b) ont été déterminés dans le cas des 
alliages U,—Mo & teneurs croissantes en Mo. Le para- 
métre b décroit constamment cependant que a et ¢ 
augmentent trés légérement et que l’angle y passe 
brusquement de 90° pour 6,2 atomes % Mo & 92.41 
pour 8,4 atomes % Mo. On donne une explication 
qualitative de la contraction du paramétre b. 

A partir dune étude de leffet des vitesses de 
refroidissement sur la formation d’autres structures 
on en déduit la corrélation entre les structures obser- 
vées et leur origine. Il est montré que les structures 


1. Introduction 


Uranium alloys containing up to about 
11 at % Mo when water quenched from tempe- 
ratures within the gamma field may be called 
“alpha phase” alloys since the structures of the 


y° et x” sont des stades progressifs de la formation 
de la phase «’ & partir de la phase y cubique centrée. 
On en conclut que, tandis que des additions croissantes 
de molybdéne durcissent le réseau de Vuranium, le 
rendant ainsi de plus en plus résistant au cisaillement, 
Veffet de la vitesse accrue de refroidissement est de 
favoriser le cisaillement et de conduire ainsi le réseau 
a sa transformation complete. 


Es werden die Zusammensetzungsgrenzen der meta- 
stabilen Phasen «’ und a” und der Wechsel in den 
Parametern a, b, c, sowie im Winkel y (ab) des 
Alpha-Uran-Gitters bestimmt. Ausserdem werden die 
Anderungen der Parameter a, b, c und des Winkels 
y (ab) des Alpha-Uran-Gitters mit steigendem 
Molybdan-Zusatzen bestimmt. Der b-Parameter nimmt 
standig ab, wahrend a und c¢ leicht ansteigen. Der 
Winkel y dagegen wechselt abrupt von 90° bei 
6,2 At % Mo auf 92,4:° bei 8,4 At % Mo. Es wird 
eine qualitative Erklarung fiir die Kontraktion des 
b-Parameters gegeben. 

Aus Untersuchungen tiber den Einfluss der Ab- 
kuhlungsgeschwindigkeit bei der WHerstellung  be- 
stimmter Strukturen konnte eine Beziehung zwischen 
den beobachteten Strukturen und ihrem Ursprung 
hergeleitet werden. Es wird gezeigt, dass die Struktur 
y° und a” weitere Stufen bei der Herstellung von «’ 
aus der kubisch-raumzentrierten Phase sind. Man 
kann daraus folgern, dass mit steigendem Zusatz von 
Molybdan das Uran-Gitter versteift wird und damit 
mehr und mehr Scherwiderstand besitzt. Der Einfluss 
steigender Abkiihlungsgeschwindigkeit begiinstigt das 
Scheren und tragt somit zur Vervollstandigung der 
Umwandlung bei. 


metastable phases obtained are slight variations 
of the orthorhombic lattice of alpha uranium. 
Alloys containing more than 11 at % Mo may 
be called “gamma phase” alloys as the struc- 
tures after gamma quenching are related to the 


t Visiting Research Fellow from Atomic Energy Establishment, Trombay, India. 
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body-centred cubic structure of the high tempe- 
rature gamma phase in pure uranium. 

Harding and Waldron!) have reported that 
the high temperature bec y phase in uranium 
alloys containing approximately 10 at % Mo 
can be rendered metastable under critical 
cooling conditions, and that it may transform 
thence by a shear mechanism to a _ phase 
designated “‘distorted alpha’ since the X-ray 
patterns of this phase correspond to a con- 
traction in the b direction of the normal ortho- 
rhombic alpha cell. Work at Fulmer Research 
Institute 2) has further shown that the 6 para- 
meter of the «-uranium cell progressively con- 
tracts with increasing molybdenum additions 
up to about 7 at % Mo. This was deduced from 
the progressive shift of the reflections, particu- 
larly (021), towards higher 0 values. Hereafter, 
this structure will be referred to as o’. 

Lehmann 2) has reported that a monoclinic 
structure, hereafter referred to as «”, was 
observed in quenched alloys (quenching medium 
not specified) containing 4.6 to 9.4 at % Mo. 
Using X-ray techniques, similar structures have 
been observed by the present authors 4) in 
water-quenched alloys containing 7.5 and 
10 at % Mo. However, evidence of increase in 
angle y (between the a and 6 axes) which would 
cause splitting of some reflections, especially 
(110), (111) and (131), was not seen in the 
X-ray patterns of a water quenched U-5 at % 
Mo alloy. 

One of the present authors (Tangri®)) has 
reported that a base-centred tetragonal struc- 
ture, designated y°, is obtained in water 
quenched alloys containing 11.39 to 12.73 at % 
Mo. This structure is derived from the high 
temperature bcc cell by doubling a and b 
and contracting the original ¢ axis. 

The work reported here had the following 
objectives: 


1. Determination of the composition limits 
within which «’ and «” phases are produced, 
the cooling rate being constant. 

2. Investigation of the effect of different cooling 
rates in producing alternative structures. 


3. Accurate measurements of parameters a, b, 
c and angle y of the « uranium lattice with 
increasing molybdenum additions. 

4, Investigation of any relationships existing 
between the observed phases and deter- 
mination of the sequence of phase changes. 


2. Experimental 


2.1. MATERIALS USED 


High purity magnesium-reduced uranium 
(main impurities in ppm: C ~ 270, Fe ~ 50 and 
Mn ~ 20) and molybdenum of spectroscopic 
purity (main impurities in ppm: Fe ~ 50 and 
Si ~ 20) was used in making the various alloys. 
Uranium buttons were pre-melted to reduce 
spitting during alloy making. 


2.2. PREPARATION OF ALLOYS 


Alloys were made in an are furnace with a 
water-cooled copper hearth under an atmos- 
phere of purified argon at 15 cm of mercury 
pressure. Strict precautions were taken to 
prevent contamination during the melting 
process; two check buttons of pure zirconium 
were melted on the same hearth near to the 
specimen for each alloy preparation, any in- 
crease in hardness indicating the extent of 
contamination. When increase in hardness of 
the check buttons was greater than 25 VPN 
(10 kg load) the alloys were discarded. To ensure 
homogenity of the alloys the buttons were 
turned over and melted ten times. After melting, 
each alloy was wrapped in tantalum foil, sealed 
in an evacuated silica capsule and homogenised 
at 950° C for one week. 


2.3. HEAT TREATMENT OF SPECIMENS 


Sheet specimens 4 mm thick, for hardness 
measurements, and cylindrical specimens 15 mm 
long and about 1 mm dia, were machined from 
the homogenised buttons. Each specimen was 
individually wrapped in tantalum foil and 
sealed in an evacuated silica capsule. Specimens 
were water quenched by breaking the capsule 
under water. Argon quenching was carried out 
in a gas quench furnace described elsewhere 6). 
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2.4. X-RAY METHODS 

Half the length of the cylindrical specimens 
was electrolytically reduced to about 0.15 mm 
diameter and Debye-Scherrer patterns were 
made from the reduced sections with filtered 
cobalt Ka-radiation in a ‘“Unicam’” 9 cm 
diameter camera. 


3. Results 
3.1. COMPOSITION LIMITS OF PHASES «’ AND «” 


These composition limits refer to a cooling 
rate of approximately 1000° C/sec as achieved 
by water-quenching. X-ray films of twelve 
alloys containing from 0.67 to 10.84 at % Mo 
were made and the phases identified are listed 
in table 1. It may be seen that in alloys con- 
taining up to 6.2 at % Mo, except for those 
containing 0.9 to 2.18 at °% Mo in which f phase 
was retained, the phase produced was «’. None 
of the reflections, e.g. (111) and (131), showed 
any splitting. However, in the 7.2 at % Mo 
pattern, the reflection (111) was broadened and 
the reflection (131) was resolved into (131) and 
(131). Thus the «’/x” composition boundary 
would seem to lie between 6.2 and 7.2 at % Mo 
content. Furthermore, it was observed that 
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splitting of the (111) and (131) reflections was 
greater in the 8.4 at % Mo alloy pattern than 
in the 7.2 at %/ pattern. It was therefore realized 
that splitting of these reflections is not by 
itself a sufficiently accurate criterion for deter- 
mining the boundary, since the change in 
angle y in alloys containing less than 7.2 at % Mo 
could be too small to resolve even the (131) 
and (131) reflections. As a check, therefore, an 
analysis of the integrated line breadths of 
various reflections was made. Breadths of (Okl) 
and (h0l)-type reflections are not affected by 
a change in angle y and would normally have 
been used as an internal standard. However, 
owing to the close proximity of these to other 
reflections in the X-ray patterns obtained, only 
five (hkl)-type reflections were sufficiently re- 
solved to be measured with a microphotometer. 
The results are presented in fig. 1. It may be 
noted that the integrated line breadths, instead 
of increasing continuously up to 7.2 at % Mo 
content, show a maximum at 4.66 or 5.87 at % 
Mo, after which a very sharp decrease is seen 
at 6.2 at % Mo. The sharp and unsplit reflec- 
tions obtained in the 6.2 at °% Mo pattern still 
corresponds to the orthorhombic «’ structure. 
Thus the line-broadening observed in patterns 


TABLE 1 
X-Ray Identification of Phases Produced in U—Mo Alloys after various Rates of Cooling from the y Field 


At % Phase produced by: 
No. Mo Water quench Argon quench Air cool 
(cooling rate ~ 1000° C/sec) | (cooling rate ~ 220° C/see) | (cooling rate ~ 10° C/sec) 
1 0.67 
2 0.90 
3 1.70 | plus some « 
4 2.18 B ay 
5 2.95 
6 3.88 a 
a 5.87 
8 6.20 “ 
9 7.20 oO” «” with greater line 
sphttin, 
10 8.40 oO” i 
11 9.92 oye 
12 10.84 ox” 
13 11.18 fi a 
ie 11.39 : 0.5 Pa ite 
. ° (e/a < 0.5) y\(C/a = 0-5) 


ft Data taken from reference 5. 
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‘5 containing 4-5 at % Mo is not ascribed to the 
onset of monoclinic «” structure but is presum- 
ably due to the presence of non-uniform micro- 
stresses. Moreover, the values of angle y for 
7.2 and 8.4 at % Mo alloys when extrapolated 

" 


to 90° confirm the «’/«” composition boundary 
at about 6.2 at °% Mo (see fig. 5). 


¥ quenched. 


+ average deviation 
y quenched, 


B quenched. 


+ average deviation 
7) quenched 


3.2. EFFECT OF COOLING RATE ON THE 
STRUCTURES PRODUCED 


= 9 In two specimens of 7.2 at % Mo alloy, water 
é & quenched and air cooled respectively, the phase 
‘ & «” was obtained. However, the splitting of 
$ = reflections (111) and (131) was found to be 
2 00 z greater in the air cooled specimen (fig. 2). 
2 Similarly a specimen containing 5.87 at °4 Mo, 

"which showed an «’ structure on water quen- 

ching, gave on argon quenching a pattern with 

the (111) reflection considerably broadened and 

SIasnE a OE OnE | 45H a 95 ~—Ss showing splitting of the (131) reflection, indic- 
Atomic J, molybdenum ating a change to the «” structure (fig. 3). The 

Fig. 1. Variation in integrated line breadths with * esults are listed in table | and are also presented 


composition of U-—Mo alloys water-quenched from 
950° C; and the variation in hardness of very low Mo 
content U alloys water-quenched from y and f fields 


diagrammatically in fig. 4 for ease of discussion 
in a later section. Data on the effect of cooling 
rates on the y° phase have been included from 


respectively. a previous publication (Tangri 5)). 


Illand1l1 I3land 131 
V V 


a) Air cooled 


b) Water 
quenched 


Fig. 2. X-ray diffraction patterns of «” structure in U--7.2 at % Mo specimens, indicating an increase in line 


splitting caused by a slower rate of cooling. 


Illand111 I13land131 
| | 


a) Argon 
quenched 


Tibi 131 
| 


b) Water 
quenched 


NN 


Fig. 3. X-ray diffraction patterns from U-5.87 at % Mo specimens, indicating an increase in angle y 
caused by a slower rate of cooling. 


230 


3.3. LATTICE PARAMETER CHANGES IN WATER- 
QUENCHED ALLOYS 

Precise determination of lattice parameters 
a, b, c and angle y of the uranium lattice with 
increasing molybdenum additions have been 
made using water-quenched specimens. The 
results are presented in fig. 5. The main features 
are: 


i) The value of a increases but slightly with 
alloying addition. 

ii) The parameter c remains more or less 
constant up to 6.2 at °% Mo, followed by 
a slight increase. 

iii) A steady decrease in parameter b, the 
maximum effect being observed at about 
7 at % Mo, after which the rate of con- 
traction decreases. 

iv) An abrupt increase in angle y from 90° at 
6.2 at 9% Mo to 92.4:;° at 8.4 at % Mo. 


The effect of introducing molybdenum atoms 
into the alpha uranium lattice may be qualita- 
tively explained as follows: 

From the bond lengths of « uranium in the 
(001) plane, the shape and size of the uranium 
atom may be deduced as being ellipsoidal with 
its major axis of length 3.39 A along } and 
one of its minor axes of length 2.86 A along a. 
Replacement of some of the ellipsoidal uranium 


with greater 

line splitting 

| | 

| | 

z5 | | 
: | 
| | | 
| | 

| 1 | 


| 
7 
with bier ue 
line splitting 
| 
| | 


Atomic molybdenum 


Effect of cooling rate on the structures 
produced in U—Mo alloys. 


K. TANGRI AND G. I. 


WILLIAMS 


| 2 3 4 5 6 ee 8 9 10 i 
Atomic % molybdenum. 


Fig. 5. Variation in lattice parameters a, b, ¢ and 


angle y in U—Mo alloys water-quenched from 950° C. 


atoms by molybdenum atoms, considered as 
hard spheres of diameter 2.73 A, will result in 
a contraction of the 6 parameter as shown by 
the dashed line in fig. 5+, together with a slight 
increase in the a parameter. The deviation in 
experimental results from the calculated linear 
relationship between 6 contraction and atomic 
per cent molybdenum content may be ascribed 
to the electronic interaction which was ignored 
for the purpose of this rough computation. 

A similar analysis may be made for the 
(100) plane but the position is slightly more 
complicated in that the structure parameter y 
is involved. With alloying, this parameter may 
be expected to vary from the equilibrium value 
of 0.1025 in pure uranium 7). 

During the course of this investigation, the 
authors’ attention was drawn to a similar inter- 
pretation explaining the contraction of 6 para- 
meter in alloys of the U-Ti system 8). 


t+ The dashed line in fig. 5 has been computed 
on the assumption of an exact adherence to Vegard’s 
law for a hypothetical « phase up to 50 at % Mo. 
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3.4. SEQUENCE OF PHASE CHANGES 


It has been shown by Duwez ®) that rates of 
cooling up to 10 000° C/sec from the gamma 
phase do not prevent the formation, in order, 
of beta and alpha in pure uranium. In the 
U-Mo system, the 6 and (f+y) phase fields 
extend up to about 2 and 8 at % Mo respec- 
tively 1°). An attempt was made to determine 
if the formation of intermediate beta phase is 
suppressed during the formation of «’ or «” 
phases when uranium alloys containing up to 8 at 
°% Mo are water quenched from the y phase. 

Duplicate alloy specimens, with the same 
thermal and mechanical histories, containing 
0.2, 0.47 and 0.69 at % Mo were water-quenched 
from 700° C (within the f phase field) and from 
950° C (within the y phase field) respectively. 
It may be seen (fig. 1) that the hardnesses 
obtained in both the gamma and beta quenched 
specimens are the same within limits of experi- 
mental error. Thus, it would seem that by 
water quenching, the formation of intermediate 
beta in these alloys is not suppressed. Micro- 
structures of these water quenched alloys and 
also of alloys containing 2.95, 3.01 and 4 at % Mo 
were examined. As expected, the grain bound- 
aries of x’ formed by a double transformation 
(y — B — &’) were very irregular in alloys con- 
taining up to 0.69 at % Mo. However, in the 
2.95, 3.01 and 4at % alloys the straight o’ 
grain boundaries were those of the original 
y phase. Representative photomicrographs of 
0.69 and 2.95 at °%4 Mo specimens are shown in 
fig. 6. From these experimental observations it 
seems reasonable to draw the following con- 
clusions : 


i) That the y phase in alloys containing up to 
0.69 at °%% Mo transforms to «’ via phase 
beta by a mechanism similar to that of pure 
uranium. 

ii) That in alloys containing 2.95 at % Mo or 
more, the bec y phase transforms directly 
without going through the intermediate 
B phase. 


It has been experimentally shown *) that a 
11.18 at % Mo alloy, which on water-quenching 
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Z. 


Fig. 6. Photomicrographs of specimens water-quenched 
from 950°C. Polish-attack, polarized light. x 200 
a) U—-0.69 at % Mo; b) U-2.95 at % Mo. 


gave an «” pattern, produced a y° structure 
when air cooled from 950°C. Similarly, a 
5.87 at % Mo alloy which retained «’ on water 
quenching, produced «” phase on argon quen- 
ching from 950° C. 

From these experimental observations it may 
be concluded that the structures y° and «”, in 
order, are progressive stages in the generation 
of «’ from the bee y phase. 
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4, Discussion 

In the preceding sections it was shown that 
the gamma structure, during its transformation 
to metastable «’ structure, goes through two 
transition structures y° and «”. The mode of 
formation of these structures, and their relation- 
ship to cooling rates, may be explained as 
follows: 

It has been proposed (Tangri 5)) that whereas 
increasing additions of molybdenum progres- 
sively stiffen the uranium lattice, thus making 
it more and more resistant to shear, the effect 
of increased cooling rate is to favour the shear 
process. This presumably arises from increased 
hydrostatic pressures caused by faster cooling 
rates and also from increased transformation 
stresses due to faster rates of transformation, 
once shear has started. It was further proposed 
that an optimum value of the ratio of quenching 
stresses to lattice stiffening, which for con- 
venience of discussion was called the stress/ 
stiffening ratio, is required to generate any given 
martensitic phase. 

From X-ray diffraction work on a U—50 at % 
Zr single crystal 11) it has been shown that the 
alpha structure can be generated from a 
bee gamma structure by a shear on {112}, 
planes in a <111), direction. Furthermore, a 
model has been developed which explains the 
generation of «’, «” and y° structures by 
progressively restricting the amount of shear. 
Whereas shear on only one set of {112}, planes 
is required to generate «’ and a” structures, 
two sets of {112}, planes are involved in the 
generation of y° structure. 

In the light of these observations the following 
argument may be developed: 

Consider the projection of atoms in the 
bec gamma structure on to a (110), plane 
(fig. 7). It may be seen that a critical amount 
of shear AC is required to change the value of 
angle y to 90° and thus generate an orthorhombic 
structure. On water-quenching alloys containing 
2.95 to 6.2 at % Mo, the optimum  stress/ 
stiffening ratio is realised, thus producing the 
critical amount of shear required to generate 
x’ structure. With increasing molybdenum 
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additions, the lattice is steadily stiffened until 
with 7.2 at ° Mo content the lattice is too stiff 
to permit the critical amount of shear. Only a 
limited shear AB is produced resulting in an 
angle y of 91.14°, thus yielding a monoclinic 
x” structure. Further additions of molybdenum 
progressively restrict the amount of shear, thus 
causing angle y to steadily increase to a value 
of 92.49°, as observed in the 8.40 at % Mo 
alloy. In highly stiffened lattices, as for example 
in alloys containing 11.39 to 12.73 at % Mo, 
only a very limited amount of shear on two 
{112}, planes takes place resulting in the 
generation of y° structure. 

The effect of slower cooling rates in a lattice 
of any given molybdenum content and thus of 
a given stiffness will relatively restrict the 
amount of shear. This would explain the greater 
value of angle y and therefore greater line 
splitting in the air cooled 7.2 at % Mo alloy 
and also the generation of «” structure in an 
argon quenched 5.89 at % Mo alloy which on 
water-quenching yielded an «’ structure. Earlier 
work on end-quenched rods showed similar 
structural variations!2). The slow cooled end of 
a 10at% Mo rod so quenched showed y° 
whereas the structure of the rapidly cooled end 
was «”. An end-quenched 7.5 at 9% Mo rod had 


@ atoms in plane 2=O 


© atoms in plane z=4 


Fig. 7. Projection of atoms in bce structure onto 
a {110} bee plane showing the sequence of {112} bee 
planes. 
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«" structure throughout its length but the 
X-ray pattern of the rapidly quenched region 
showed only a little line splitting, indicating 
that its monoclinic angle y was very near 90°, 
i.e. structure was approaching «’. 

A summary of the structures observed with 
different quenching rates in a number of alloys 
is given in fig. 4. It can be seen that in each 
case the effect of rapid quenching is to produce 
a structure further removed from the parent 
bec phase than that obtained with slower 
cooling, indicating that severe quenching causes 
the transformation to go towards completion. 

Similar observations have been reported 
recently for the metastable w phase in Ti—Zr 
alloys 1%). The w structure can be regarded as 
an intermediate between the bec high tempera- 
ture phase and the low temperature hep 
structure arising from an incomplete shearing 
of {112}, planes in <111), directions 4). This 
structure was obtained by a slower cooling of 
alloys of composition 40-80 at % Zr; rapid 
quenching caused the transformation to «’ to 
go to completion. 
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Beryllium has an appreciable vapour pressure topography as a function of annealing time in 
in the solid state and changes in its surface the temperature range 900-975°C. A single 
configuration would thus be expected as aresult specimen of cast electrolytic beryllium was used, 
of vacuum annealing. the surface, initially polished, remaining un- 

Initial experiments showed that distinct touched between successive annealings. The 
markings appeared on the surface of polished effects produced, illustrated in figs. 1 to 5, are 
specimens after 30 mins. at 900°C. Attention therefore cumulative. 
was therefore concentrated on changes of surface Grain boundaries were first delineated, but 


< 


Fig. 1. Etched at 925°C for 30 minutes. x 260 Fig. 2. Etched at 950°C for 30 minutes. x 500 


a 


Fig. 3. Etched at 950°C for 30 minutes. x 500 Fig. 4. Etched at 950°C for 30 minutes. x 1000 
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Fig. 5. Etched at 950°C for 120 minutes. x 260 
after 30 mins. at 925° C a more unusual feature 
resulted, viz. the appearance of a large number 
of pits of geometrical shape, both in the body 
of the grain and, more infrequently at grain 
boundaries (fig. 1). Various shapes of pits, all 
of geometrical outline, were developed and are 
illustrated in figs. 1-4. Pits of hexagonal outline 
were generally shallower than pits of other 
shape, but of greater lateral extent (fig. 3). The 
planes bounding the pits were found to be the 
basal and first order prism planes. There was 
fair agreement between the estimated volume 
of pits and the calculated loss of beryllium by 
evaporation. 

The density of etch-pits was about 106/cm?, 
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i.e. two orders of magnitude less than the 
density of dislocations expected in annealed 
metals. A low density of pits, as in beryllium, 
was also found by investigators studying the 
evaporation of silver!) and copper 2). Where 
surface features were observed on the bottoms 
of etch pits (fig. 4) they were at least several 
hundred Angstroms in height and far more 
reminiscent of the models proposed by Stranski 
and others 3) for evaporation from edges and 
corners, than of the unwinding of spiral terraces 
around screw dislocations. 

The part played by the unavoidable surface 
oxide film on beryllium in determining evapora- 
tion behaviour cannot be assessed. 

To summarize, whilst it is possible that the 
sites of emergence of some dislocations at a 
beryllium surface may also be the sites for the 
formation of etch pits, it is very unlikely that 
there is a one-to-one correspondence between 
pits and dislocations. 


References 


1) J. P. Hirth and G. M. Pound, Trans. Amer. Inst. 
Min. Metall. Engrs., 215 (1959) 932 

2) F. W. Young and A. T. Gwathmey, J. Appl. 
Phys. 31 (1960) 225 

3) See for example: O. Knacke and I. N. Stranski, 
Progress in Metal Physics 6 (1956) 181 


JOURNAL OF NUCLEAR MATERIALS 4, No. 2 (1961) 236, NORTH-HOLLAND PUBLISHING CO., AMSTERDAM 


NEWS 


The Argentine Atomic Energy Commission, with 
the co-sponsorship of the International Nuclear Energy 
Committee of the Organization of American States, 
has organized the First Pan-American Course in 
Nuclear Metallurgy, which will be held at the Labor- 
atories of the Metallurgy Department of the Commis- 
sion located in Buenos Aires (Argentine Republic). 

The main purpose of the course is to contribute to 
the formation of well trained nuclear metallurgists. 
The role of Nuclear Metallurgy is nowadays increasingly 
important, both from an academic and a technological 
point of view. This leading role has been emphasized 
by Sir John Cockroft, Nobel Prize winner in Physics 
and one of the world authorities in problems of 
nuclear energy, who has said: “‘In nuclear reactors, 
metallurgical problems are even more important than 
those of nuclear physics’’. 

To achieve its aim, the course will offer a basic 
curriculum in physical metallurgy and a specialized 
one in technological metallurgy. In order to fulfil 
these objectives an 8 hours-a-day schedule has been 
adopted ; mornings will be devoted to lectures and the 
afternoons to laboratory and pilot plant practice. 
Lectures will be given by University professors from 
Argentina and foreign universities and by members 
of the research staff of the AAEC. 

The AAEC will also contribute with its modern 
laboratories, which include pilot plants for melting 
and heat treatment, plastic deformation, powder 
metallurgy, and its well equipped central laboratory 
of basic research. 

The first term will be from March 21—July 20, 1962, 
with a short Easter recess; the second term from 
July 25—December 21, 1962. Lecture hours will total 
250 and pilot plant hours 400. At the end of each 
term an examination will be held and _ successful 
students will obtain a certificate. 

Lectures during the first term will include topics 
such as crystallography, solidification and phase trans- 


ITEM 


formations of metals and alloys, deformation, dis- 
location and point defects theory, instrumentation, 
etc. The second term will be devoted to elasticity and 
plasticity and to casting, fabrication, joing and 
testing techniques, with special reference to nuclear 
materials. 

The requirements to be fulfilled in order to be 
eligible for the course are: 


(1) To be a native citizen of any of the American 

Republics, 

(2) to be a graduate or post-graduate in Physics, 
Chemistry, Metallurgical Engineering or any other 


field of Engineering. 


The course will be limited to 14 students. Fellow- 
ships are available for all of them. The fellowships will 
be granted by a Committee which will take into 
account the personal and scientific background of the 
applicants. 

The fellowships include: 


(a) Remission of tuition amounting to US $1,000, 
(b) around trip ticket, tourist class, between Buenos 
Aires and the student’s permanent address, 
US $175 per month for room and board expenses, 
(d) US $50 for books. 

Application forms, as well as additional information 
concerning this Course will be sent on request in 
writing to: 


Jorge A. Sabato, 

First Pan-American Course on 

Nuclear Metallurgy, 

Comision Nacional de Energia Atomica 
Avda. Lib. Gral. San Martin 8250 
Buenos Aires — Argentina. 


Applications should be sent during the summer 
of 1961. 
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COLLOQUE SUR LE GRAPHITE 


TENU A PARIS DU 7 AU 10 JUIN 1960 


La 10éme réunion annuelle de la Société Frangaise de 
Chimie-Physique, tenue & Paris du 7 au 10 juin 1960, 
sous la présidence de M. le Prof. Letort, était consacrée 
a la “structure du graphite et a la cinétique de ses 
réactions’. Les textes complets des communications 
et des discussions ont paru au Journal de Chimie- 
Physique (France) 1960 57 (10) 799-940, et 1961 58 (1) 
3-147, soit un total de 287 pages. Le sujet avait 
été divisé’ en plusieurs parties dont chacune était 
introduite par un exposé général qui avait été confié 
a un auteur ayant notablement contribué par ses 
travaux personnels a l’avancement du sujet, en sorte 
que certains de ces exposés ont fait bien plus que 
résumer la situation présente, apportant parfois des 
vues inédites. 

Les thémes groupant les exposés et communications 
ont été: 


I. Structure et texture des graphites et des carbones 
prégraphitiques; réactions de graphitation et 
réactions d’endommagement (2 + 2) Tf; 

II. Structure électronique du carbone sous ses 
différentes formes graphitiques et prégraphiti- 
ques (1 + 11); 

III. Cinétique réactionnelle des différentes formes de 
carbone (1 + 12); 

IV. Composés interlamellaires (1 + 5). 


Ces journées ont été caractérisées par: 


— la qualité scientifique de la trés grande majorité 
des communications présentées, dont des travaux 
purement descriptifs ou n’ayant guére d’importance 
technologique ont été pratiquement absents; 

Vintérét des discussions, trés nourries, et le 
temps important qui a pu leur étre réservé. Plusieurs 
circonstances ont contribué & cet état de choses: les 
exposés généraux qui faisaient le point de la situation 
et le nombre restreint de communications présentées ; 
leur qualité et celle de l’assistance, elle aussi relative- 
ment restreinte en nombre; le fait que les communi- 
cations aient été disponibles et aient ainsi été connues 
de Vassistance bien mieux que ne le permet la seule 
présentation orale en prétirages; enfin et surtout la 
tradition de la Société de Chimie-Physique et l’inten- 
tion délibérée des organisateurs estimant que les 
discussions sont la raison d’étre et la principale source 
de bénéfice de réunions de ce genre. 

Les organisateurs de cette réunion ont tout leu 
d’étre satisfaits du succés qu’elle a remporté. On 
permettra simplement au soussigné de regretter 
qu’une correction insuffisante des épreuves typo- 
graphiques ait laissé subsister de trop nombreuses 
coquilles dans les textes imprimés. 

H. HERING 


t Les chiffres entre parenthéses indiquent: le premier le nombre d’exposés généraux, le 2éme le 


nombre de communications sur des sujets particuliers. 
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METAJIJIOTPA®HUECKOE M3YUEHHE ,,CTPYKTYPHBIX BOJIOKOH” 
B WHPHAJIOE-2 


IIbep A. Kake 


Jia W38y4eHHA BOJOKOH, kKOTOpbIe uYacTo 
ONMChIBAINCh B paOOTaXx, MOCBAMICHHDIX IMpkKa- 
now-2, ucnombsoBanca ,,Ellopol’’-HoBpiii MeTox 
MeCTHOYO DIEKTPOJHTHYeCKOLO TpaBseHHA. Takoro 
poma WeeKTH Obliu OOHAPY2KeEHbI MCKINOUMTeIbHO 
B KOBaHbIX 3aroOTOBKaX HW IpOKaATaHHbIX JIHCTaXx, 
MOJYYCHHHIX U3 CIHTKOB, KOTOPHIe ObWIN OTIUTHI U3 
ciuaBa, WaBseHHOrO B JyroBOX Mewax C pacxo- 
JLYeMbIM 3JeCKTPpOLOM B aTMOc(epe aproHa. Wa3ze- 
JIMA H3 CUIMTKOB, HOU YUICHHbIX WiaBsleHHeM B 
BakyyMe, I0JI0C He HMEIOT. 

M3MeHeHne MHKPOCKONMYeCKOLO BHEWHETO BULA 
B 3aBMCHMOCTH OT yCJIOBU MOMMpPOBKU (TaBHbIM 
o06pa3s0M IIpHpoOMbI BIEKTPOMUTA) U BIIMAHMe AHOL- 
HOTO OKHCJICHHA, NO-BHAHMOMY, MOKa3bIBaloT, YTO 
B IIPOTHBONMONOIJKHOCTh CYMIECTBYIOMIeMy MHeHHIO, 
CTPyYKTYPHbIe BONOKHAa — 9TO He pasHOBHJHOCTb 
MOpHCTOCTH, YyHacwekoBaHHOH OT cIMTKAa. OHH 
CBA3aHLI C XHMHYCCKHMH HeEOMHOPOJHOCTAMH (He- 
HIeCHTHPUUMPOBAHHbIe HHTepMeTasIMYeCKHe COC- 
TABJIAIOMN[ME, OKUCJIEI), KOTOPbIe ABIIAIOTCA pesy- 
JIbTATOM TEPMMYECKHX YCJIOBHH Mp WiaBJIeHHH, a 


TakiKe pe3ybTaTOM UpuMeceli, HaXOTAMIMXCA B 
armocipepe. HecooTpercTBue MesKy MpepbIBHbIM 
W3MeHeHHeM (pH3u4eCKHX CBOLCTB If OCOOCHHOC- 
TAMH MUKPOCTpyKTYPHOHM KapTHHbI MOKET BOSHUK- 
HYTb B pe3yJIbTaTe KOPpO3HOHHOPO AelicTBUA Tpa- 
BUTeleli Ha MeXaHHYeCKH H30JIMpOBaHHble MOBep- 
XHOCTH. 

CpaBpHeHve CTPyKTypbl 3aroTOBOK MW JIMCTOB, 
PCHTTeHOBCKH aHaH3 MU pesyibTaTbI Hads107e- 
HUli, CHeTAHHBEIX J PyYHMH, MO3BOHAIOT JaTb HHTep- 
perauHio spdpekTOB ropsAueli mpokaTKH. TlosaBze- 
Hue MAaKPOCKONHYeCKHX TePeKTOB ABIAeTCA pesy- 
JIbTAaTOM BOAYTHA BCeEACTBHe OKHCIICHHA BOJOKOH 
Ha ToBepxHocTH. Hpome Toro, HepacCTBOPpHMOCTb 
YIOMAHYTHIX OKHCIOB OO’ACHAe€T TOT H3BeCTHHIA 
dakT, YTO MposoWKUTeIbHaA OOpadoTKa pH 
BLICOKOH TeMiepaType MO7KeT YHHUTOKHTb rpa- 
WHeHTHI KOHUCHTPaluu, BbIsbIBAaIOIIHe BOSHHKHO- 
BeHHe Tak HasbIBAaeMbIX KOPPO3HOHHBIX BOJIOKOH, 
HO OCTABJIATh O€3 H3MC€HEHHA Te BOJOKHA, KOTO- 


pble oOpaso0BasHcb WyTeM cerperaluHH OKHCJOB. 


MHUUUMUMPOBAHHE JY B METAJIJIAX HAXOTANIHXCH B KOHTARTE 
C HH3KOOHEPrETHYECKOH BOTOPOTHOR NJIA3MOK 


[pudpur JI. B. 


IIpeqmiecTByloujanh padoTa Oba MpowomKena, 
B yCJIOBMAX TOUHOLO NOBTOPeHHA OMbITA, C IWeIbIO 
NOMbITKH OlpeyesIeHHA MEXAHU3Ma BOSHHKHOBeHHA 
Wyrh. PesyabTarbl Woka3zasiu uro ocTraTouno 
BeCbMa MaJlOH pa3sHHIUbl NOTeHWMaAsIOB, WOpAyKa 
10-TH BOJIbT, MesKY OCHOBHDIM MeTAaJIJIOM M 
MpMMeCAMUM B HEM, JIM TOPO YTOOKI 3axKeUb Tyry. 


IIpeqaraeMblii M€XAaHH3M 3akI04UaeTCA B OOpa- 
30BaHHH WapOB MpHMeCHbIX aATOMOB. Hay MOBe- 
PXHOCTbIO KaTORAa H OCHOBAH Ha BIeEKTPHYeCKHX 
CBOUCTBAX NOBeEPXHOCTHOPO KOHTakTa Mey oc- 
HOBHBIM MeTaJIJIOM H IPHMeCAMH, KOTOPbIli uMeeT 
IpeIMOIOKUTeIbHO MOJY-IPpOBOAHUKOBHI Xapak- 
Tep. 


KUHETHKA NPEBPAINEHHH TAMMA-®A3BI CIIJIABOB 
YPAH-MOJINBTEH-HHOBUK 


Y. M. Jiskacraccou 


OMMCaHbl HEKOTOpbie CBOLCTBA TPOHHDIX CIIaBOB 
MOJIMOJeHa HM HHOOMA Ha OCHOBe raMMa ypana. 
Kuneruka mpeppaleHuaA raMMa-dasbt mpu 550, 
500 u 450°C mpocnesxuBalach riaBHbIM 06- 
pa3s0M pe3HCTOMeTPpH4¥eCKUM MeTOJIOM. Bpiwio0 O6Ha- 
py%keHO, YTO HaMOoee BANAA KMHETHKA TpeB- 
pameHHuA CynwaBonB, Oorarhix MONMOeHOM, Cc 
HeOOJbIUMMH jlOOaBKaMH HMOONS. sy a3upie 


TaMMa-ClllaBbl MM@JI HMeHbILYIO TeMJIOBY1O CTOIi- 
KOCTb TIO CpABHEHHIO C OFHOasHbIMH. 

Bbw H3MepeHbI WWIOTHOCTH MU yWeTbHOe 97eRT- 
POCOMPOTHBIeHHe CIMABOB, 3aKaJIeHHBIX € 1000°C. 
Weyhasnble cmiaBbl onpexemanucn myTeM pes3- 
MCTOMETPHYECKUX - U3MepeHHii M MeTamNorpagu- 
ueCKOrO HCCIeqOBaHHA. 
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BbICOKOTEMIIEPATYPHOE OKMCJIEHHE BEPYJIJINVA 
CooOmenue 5 
Bo BilaxtHOM YIJIeEKHCIOM rase H BO BaxKHOK OKUCH yruepora 


Tpoerr C. Ix. Xacceft P. Ji. u JIxkencou B. B. 


VW3yyuasucb XMMMYeECKHE 3AKOHOMeEPHOCTH UM KMH- 
eTHKA OKHCJICHUA 9JICKTPOJIMTHYeECKOLO, XJIOMbe- 
BULHOTO OepHJIJIMA BO BIAKHOM YINeKUCIOM rase 
MW BO BJlaxKHOK OKMCH yrulepoza (Ip FaBIeHun B 
10 cM jis OOOMX Yra3s0B MH pH napunasbHOM 
TaBeHuH BOWAHOTO Tapa B 1,2 cM), B TemMmepa- 
TYPHbIX HHTepBatax 500—-750° I. u 600—-700° LI. 
COOTBeTCTBeEHHO. B mpucycTBuM yrueKucIOorO rasa 
IpeoOlafzaeT B3aHMMOeHCTBUNe C BOLAHBIM TapoM 
10 OTHOMeHHIO K B3AaMMOJeCHCTBHIO C YIJIEKHCIbIM 
ra30M, B OTHOWeHUH 4: 1; OKNCIeHHe MpoTeKaeT 
lO CuIeqyIOMMM peakiHsAM : 

Be + He2O = BeO + He 
Be + COe = BeO + CO 
2Be + COzg = 2BeO + BeeC 

OxucIeHMe SABJIA€TCA 3aU[MTHIIM BIIOTb 0 
600° LI. uw nepectraeT ObITb 3aU{MTHbIM pu Temie- 


parypax B 650° uw Bblle; peakWHA OKMCJICEHHA 
MOCIe€ paspyMICHHA 3al{HTHOTO CIO pasBUuBaeTCA 
m0 TrpaHvwaM 3epeH, CO3TaBah 30HbI B3aMMHOTO 


. MPOHHKHOBeCHHA OKMCIAa HM OCHOBHOTO MeTAaJIJIa. 


Bo sBiavkHol OKUCH yrueponza rilaBHad peakKUHA 
mporekaeT C BOJAHDIM NapoM, IpHyeM BKJax OT 
peakyuuu: Be +- CO = BeO + C, cocTraBsseT TOb- 
KO 39/9 oOmel mpHOaBKH B Bece. M3yueHue OK- 
MCIe€HHA B CMe€CH BMaKHOTO YIeKHMCIOTO rasa U 
BIaKHOK OKMCH yrseposa (MapuManbHble WaBe- 
HHA: BOJAHOH map: 1,2 cM; OKHCb yruepora: 
0,5 cM; yruekucupii ras: 8,3 cm) npu 700° U, 
MOKAa3blBaeT UTO KHHETHKA ITOTO B3aNMOJeHCTBUA 
Takasd #Ke KaK UM [JIA BIAMHKHOTO yYreKHCIOrO raza, 
TAK Kak BKJlay B3aMMOPeHCTBUA C OKHCbIO yruiepowa 
He mpeBbiuaeT 0,29/9 oOmel mpHOaBKM B Bece. 


PACTBOPHMOCTb IMPKOHA B a-TOPHH 
B TBEPJION ®A3ZE 


Ji2k0HCOH H XoHehKOMO 


Bpuid Menob30BaHbI MeTamorpapuueckue u 
peHTreHorpaduyeckue MeTOZbI AIA onpeseleHua 
pacTBOPMMOCTH IWMPKOHA B a-TOPHH B TBepol 
spaze. PacrBopuMocTb u3sMeHseTca Cc 5,0°/o aToM. 


mpu 650° I, 20 9,99/o.arom. npu 920° u mocTuraeT 
MakcuMyMa B 10,2°/o.aToM. B HHTepBane 940- 
1000° I. IlpusBozatrca TakxKe ZaHHble JIA MOLU- 
CTOTO HM IICKTPOMMTHUeCKOrO TOPHA. 


PACTBOPMMOCTBb ILHPKOHA B «-TOPHN 


Opane JI. C. u Pettuop I. B. 


bbls U3MepeHbI WapaMeTpbhI pelleTOK WIA CeMu 
ciaBoOB TOPHMUMpKOH, OoraTbrx TOpHeM, mocme 
sakamKH c 900°, 750°, 675° u 550° LW. Momyaennpie 
pe3yibTaTbl WM BbIBeeHHbIe U3 HUX BHAYeHUA 
pacTBOpuMocTH B TBepAOl dase, xopomo cors- 
acyloTca ¢ ,anHbimyu JiyKoHCcoHa uM XouelikomOa 2), 
HO He NOATBEP2KMAIOOT WaHHbIX J]KuOcoHa, Jlymuca 


u Hapscona’). PacrBopuMocTb IMpkoOHa B TBe- 
plot base nagaer c 9,49/o arom. npu 900°, Fo 2,9°/o 
arom. pH 550° I. H3 munetinol saBpucumMocTu 
logio S or 1/T°H, rae S, — pacrBopuMoctTs &b aToM- 
HbIX IpOWeHTaX, MOMKHO BLIUHCIMTbh pacTBOp- 
MMOCTH pH 920° u mpu 25° Il. KkoToppe paBHbl 
COOTBETCTBEHHO: 9,84 u 0,002°/o arom. 


®OPMbI 3EPEH B 3AKAJIEHHOM YPAHE 


Batuep Bb. P. Muntu JI. C. Mepenut KH. E. P. Crpour I. 


Jjaercsx moqpoOunoe onucanue ONbITOB 10 OOpa- 
30BaHH0 3e€peH pPa3zJIM4YHbIX (OPM HM pa3sMepoB IpH 
3akalKe DBYX COPTOB ypaHa, Oe3lipHMecHOrO HM Cc 


HeOOJIbIIMMH PaCTBOPeHHBIMH NpuMecamu. V3na- 
raeTcH MIpHMepHad TeopuxA oOpas0BaHHuA pasu- 
UHBIX POPM 3epeH IPH f-3akake. 
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TE®EKTbI B HATYPAJIBHOM TPA®UTE 


Xenneti Ix. A. uw AmpopTt J. P. 


IlopepxHocTHEle LeekTh UI WepeKTH pewleTKU 
B rpadutTe. MOryT HrpaTb 38HaYMTeIbHYIO POJIb 
Kak aKTHBHbIe WeHTPbI OKUCIeHUA. ToHKMe Ms1ac- 
THHKM HaTypasbHoro rpauta, ,,MayarackapcKue 
IIMTKH’’, HCCIeOBAaHHbIe C MOMOIUbIO IIeCKTPOH- 
HOTO MMKpOCKOMa OKasblBawT. CyljecCTBOBaHHe 
TOHKUX TpadUTOBLIX JIMCTOUKOB, WJIOCKOCTb KO- 
TOPHIX Oombuel wacTbIO NepleHIMKYIApHa Hall- 
paBJIeHHIO BIeEKTpOHHOTO syga. Uacro Haods10fa- 
MCh JMCIOKAIMH B OCHOBHBIX IJIOCKOCTAX CO 
cpeqHei mmoTHocThIO B 109/cm?. 

Tpadur umMeer cusIbHy!0 TeHeCHUMIO K 00pa30- 
BaHv1IO cepHliHEIx cOpocos. JlucnoKayuu B OCc- 
HOBHBIX TJIOCKOCTAX YacTO pacnosaraloTcA 10 


oONacTAM KOTOPble OrpaHWUMBaloT MOJIOCKI CepH- 
fiuprx cOpocos wupunok go 650—1000 A. Ecuu 
9TH IOOCKI COpOCOB HaXOJATCA Ha OZHOM M TOM 
7Ke YpOBHe B WWacTHHKe, OHH 4acTO B3avMOseH- 
CTBYIOT HU OOpasylWT ycTOowuuByto ceTuaTyI0 CTpyK- 
Typy. Ws u3smMepenuli paquyca KPMBU3HbI WMCJIO- 
KalMOHHEIX Y3I0B Oblia ompeqeleHa 9HeEPruA 
cepuiiHbix COpocoB paBHas upuOmMsuTeIbHO 0,25 
apr/cm?2. 

U3-3a CyleCTBOBaHuA ciydakHbIx MOBOPOTOB 
mmockocreli rpabura ofHa OTHOCHTeIbHO Zpyroki, 
Haosmionanuch MolipoBbl @Urypbl B KOTOPbIxX TUCI- 
OKAUMH TaBalH KapTHHY JONOMHATeIbHO BKJIIO- 
YeHHBIX MOJIOC. 


N3YUEHHE BBIDEJIEHHA.TA38A HW3 TPAPHTA HW. BPHKETOB OKUCh YPAHA-rPA®UT 
MPM TEMMEPATYPAX JO 1250°C 


Tox. Jy. JIopeuc, J. Ila. O’KoHHop 


BEIM U38MepeHbl KOMM4YECTBA HM COCTABbI Ta30B, 
BBIJeIAIOMUXCA C OPHKeETOB OKMCbh ypaHa-rpadurT 
pH vTemMnepaTypax BmI0OTb go 1250°C, mocie 
peqBapUTeIbHOTO OOe3ravxKUBaHUA B TeueHue 17 
yacoB mpH 200°C. Ilomo6npim o6pasom 6pm 
W3y4eHE! TpaduT M uweTbIpe OKMCMIAa ypaHa, a 
“uMeHHO: UOse,008, UO2,014, UOe2,33 uw UsOs. B 
COOTBETCTBHU C TepMOJMHAMMGeECKHMU TaHHbIMM 


IIA BCeX UETHIPCX OKUCIIOB MU BCEX HCNOMb3OBAHHEIX 
OTHOMeHHK OKUCeI/TpamuT (1 : 1 —1: 70M) Boc- 
cTaHOBIeHHe He WO Jambue UOes,o. KommuecrBo 
rasa (COz + CO), Bbmemapmeroca c OpuvKeTOB 
OKHCeI-TpamuT, 3aBUCeIO OT H3OLITKA COMepHaHuA 
KUCIOpOoqa B OKNCIe ypaHa Haj OTHOMeHHeM 
KUcIOpon/ypan + 2,00. 


HOBAH METAJIJIOC(PAPBHYUECKAAH TEXHU KA UCCJIEHOBAHHA 
YPAHA, EVO CIIJIABOB MW TBYOKHWCH YPAHA 


Ix. &. P. OmOnep, TI. &. Casrrepu 


Pa3paooTaH peakTUB JIA TpaBAmei NOWMpOBKu 
cHaBOB ypaHa UM JBYOKMCH ypaHa C WebIo Mpuro- 
TOBJCHUA MeTaIOrpapuyeckux oOpasl0B. PeaK- 
THB COCTOHT M3 CMeCH Tlepekucu BOOpora (30% 
Bec) H 5% y-oKucw asiomuHua. Ilonuposra ocy- 
Ie€CTBIACTCA Ha MONIMTCHOBOM Kpyre, NOKPbITOM 
TepWieHOBOH TKaHbIO Tuna OapxaTa. OTOT MeTor 
MMeeT MHOTO IIpeMMyllecTB 10 CpaBHeHHIO CoO 
CTaHJapTHEIMH MeTOJaMU odJIEKTPOMOMUPOBEH, 
IIPUMCHACMBIMH [JIA ypaHa U ero CIIaBOB. 

OnucaH TakixKe HOBBIi MeTO, sTeKTpPOAMTHUeEC- 
KOTO TpaBJIeHUA, MCHOIb3yeMbI AIA usyaenusa 
CTPyKTYpbl 3epHa ypaHa M ero CNaBoOB B CBeTIOM 
mole. ITOT MeTOL ABJIACTCA MOTe3HbIM JOMOmHe- 
HMeM K M€TOLaM, MCHOb3YIONMM NOApPH30BaHHblit 


cBeT. PeakTus cocTouT u3 nepcyrbdata aMMOHHA, 
riuyepyHa HW BORE, 

Hpome Toro, Ws onpeqeeHud pasMepa u pac-- 
MIpewqeseHuA 3epeH B CneueHHOH TByOKUCH ypaHna 
NoqoOpaH HOBEI OKpalMBaloulMi TpaBuTesb, co- 
Tepstalul Wepekuch Boopora (30% sec.). Iror 
TPaBUTeIb UCKIIOUNTEIbHO yYROOeH AIA BLIABIICHUA 
CTpykTyp oOpasloB, COCTOAMIMxX U3 AByx as 
ae UOe2 I U4Og. 

PaspaooTaHHblit TpaBUTelb ABIAeCTCA MOMeSHBIM 
NOMOJHEHHEM K YiKe MMEIOMIMMCH MpOcTHIM Tpa- 
BUTeCJIAM, MCHOIb3YeCMbIM JIA BLIABIICHUA rpaHul 
3epeH. 

OOcy#xTaloTCA Pe3yJIbTATH, NOMYUeHHEIe JTHUMU 
HOBBIMM MeTOJAaMM Ip MeTasorpad@uyweckom u3y- 
YeHHH HanOoslee: XapakTepHBIX CTPyKTyp. 


